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1.1  Motivation 
Reiner Sauerstoff ist ein in der Industrie vielfach benötigter Rohstoff, z.B. für die Oxyfuel-Ver-
brennung oder für chemische Reaktoren, wie etwa zur partiellen Oxidation von Methan [1], der 
bisher energieintensiv durch die Destillation verflüssigter Luft bei tiefen Temperaturen gewonnen 
wird (kryogenes Linde-Verfahren [2-4]). Eine energieeffizientere Alternative trennt Sauerstoff 
bei hohen Temperaturen aus verdichteter Luft mithilfe einer Membran ab [5;6]. Vielverspre-
chende Membranwerkstoffe sind dabei mischleitende Perowskite (ABO3 mit A: Ba, La, Sr,… 
und B: Co, Fe,…), deren Mischleitung (MIEC: mixed ionic electronic conducting) der gasdichten 
Membran den ambipolaren Sauerstofftransport durch den Festkörper ohne zusätzliche Aufbrin-
gung von Elektroden ermöglicht.  
Die Gewinnung von Sauerstoff auf diesem Weg ist aber nur dann wirtschaftlich, wenn der Ein- 
und Ausbau von Sauerstoff an den Membranoberflächen durch einen hohen chemischen Oberflä-
chenaustauschkoeffizienten k
δ
(pO2, T) und der Transport von Sauerstoffionen über Leerstellen im 
Wirtsgitter durch einen hohen chemischen Diffusionskoeffizienten D
δ
(pO2, T) des Werkstoffs 
gewährleistet ist. Ein praktisches Gütemaß zur Bewertung einer Sauerstoffseparationsmembran 
stellt die Permeation JO2 dar, die die Durchdringung des Festkörpers mit Sauerstoff beschreibt. 
Hier zeichnete sich speziell der perowskitische Mischkristall Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ (BSCF) 
durch ansonsten unerreichte Permeationseigenschaften [7] und gleichzeitig hohe chemische Sta-
bilität bei niedrigen Sauerstoffpartialdrücken pO2 (in Abwesenheit von sauren Gasanteilen) aus 
[8]. Im Rahmen des bedeutenden europäischen Verbund-Forschungsprojektes MEM-BRAIN
1,2
 
                                                 
1
 Helmholtz Allianz MEM-BRAIN: “Gas separation membranes for zero-emission fossil power plants“, gemein-
schaftlich gefördert durch die Helmholtz-Gemeinschaft Deutscher Forschungszentren, 2007-2011. 
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[5;9] wurde für den wirtschaftlichen Betrieb einer solchen Membran ein Richtwert für den Sauer-




 abgeschätzt. Dieser Wert konnte durch eine geträgerte 
Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ (BSCF)-Membran (dünne BSCF-Schicht auf porösem keramischen 
BSCF-Träger) am Forschungszentrum Jülich (FZJ) übertroffen werden [7], veranschaulicht in 
Abbildung 1.1. 
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Abb. 1.1: Sauerstoffflüsse durch vielversprechende mischleitende Perowskite. 
Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ-Dünnschichten (BSCF) (offene Symbole) [7] und -Keramiken (gefüllte 
Symbole) [10] im Vergleich zu La0,6Sr0,4Co0,2Fe0,8O3-δ-Dünnschichtmembranen (LSCF) (orange 
Kreise) [11]. Die relativ schlechte Leistungsfähigkeit der 120 µm dicken Dünnschicht (offenes 
gepunktetes Quadrat) ist bedingt durch Polarisationsverluste im 1 mm dicken Träger mit einer 
unzureichenden Porosität von nur 26 %. 
Der Sauerstofftransport durch die Membran wird durch einen an den MIEC-Werkstoff angelegten 
Sauerstoffpartialdruckgradienten (Gradient des chemischen Potentials des Sauerstoffs) erreicht. 
Für eine Sauerstoffseparationsmembran im Oxyfuel-Verbrennungsprozess kann dies in zwei 
grundsätzlichen Konzepten erfolgen [5;6], wie in Abbildung 1.2 gezeigt. In beiden der dargestell-
ten Konzepte, sowohl im Vier-End- als auch im Drei-End-Betrieb, wird die Eingangsseite der 
Membran mit verdichteter Umgebungsluft angeströmt. Permeatseitig herrscht infolge der Abso-
lutdruckdifferenz ein geringerer pO2. Im Vier-End-Betrieb muss aufgrund der Zirkulation des 
(sauerstoffverarmten) heißen Abgases die Membran nicht zusätzlich auf Betriebstemperatur (hier: 
um 850 °C) geheizt werden. Jedoch besteht mit diesem Verfahren ein direkter Kontakt mit aus-
strömendem Ruß, SOx oder hochkonzentriertem CO2, welche einen schädlichen Einfluss auf das 
Membranmaterial haben können und somit die chemische Stabilität herabsetzen. 
                                                                                                                                                              
2
 Helmholtz portfolio Projekt (HP-MEM): “Gasseparationsmembranen für CO2-freie fossile Kraftwerke“, gemein-
schaftlich gefördert durch die Helmholtz-Gemeinschaft Deutscher Forschungszentren, 2011-2015. 
 1.1 MOTIVATION 
    3 
 
Abb. 1.2: Druckgetriebener Vier- (links) und Drei-End-Betrieb (rechts) eines Modulkonzeptes zur 
möglichen Nutzung von Gasseparationsmembranen [12]. 
 
Das Drei-End-Modulkonzept ist eine eigenständige Einheit, die reinen Sauerstoff produziert, was 
nicht zwangsläufig zur Sauerstoffanreicherung des Abgases genutzt werden muss. Der reine Sau-
erstoff kann ebenfalls zur direkten Kraftstoffverbrennung oder für komplett andere Anwendungen 
genutzt werden. Der Partialdruckgradient entsteht hier mit Hilfe einer Vakuumpumpe auf der 
Permeatseite der Membran, was den Kontakt mit potenziell schädlichen chemischen Stoffen ver-
meidet. Allerdings erfordert dieser Ansatz das zusätzliche Heizen der Membran und der Gaszu-
fuhr und bedingt zusätzliche Leistungsverluste aufgrund des Vakuumpumpensystems. (Eine 
Übersicht über weitere verschiedene ionenleitende Membrankonzepte für Hochtemperatur-(HT-) 
Anwendungen finden sich in [1;13].) 
In nahezu CO2-freien Atmosphären, wie beim Oxyfuel-Prozess im Drei-End-Betrieb, spielt das 
für Ba-haltige Perowskite bekannte Problem der Karbonatbildung [14] keine Rolle, so dass hier 
die großtechnische Sauerstofferzeugung mittels BSCF realisierbar erscheint. Allerdings muss 
hierfür die Materialstabilität über mehrere Jahre Betriebsdauer unter anwendungsrelevanten 
Temperaturen (700...900 °C) und Sauerstoffpartialdrücken (10
-3
...5 bar) gewährleistet sein.  
BSCF weist zwar mit Abstand den höchsten Sauerstofffluss auf, zeigt aber insbesondere bei 
Langzeitanwendungen im anwendungsrelevanten Temperaturbereich (700 °C ≤ T ≤ 900 °C)   
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1.2  Anknüpfung an vorangehende Arbeiten 
P. Müller führte am KIT bereits 2013 ausführliche mikrostrukturelle Untersuchungen in Bezug 
auf die Zersetzung von kubischem Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ (BSCF) in einem Temperaturbereich 
von 600…900 °C durch [18] und konnte dabei eine Vielzahl unterschiedlich auftretender Sekun-
därphasen in der BSCF-Matrix nachweisen [17;19]. Zudem konnte die chemische Zusammen-
setzung der auftretenden Fremdphasen identifiziert werden. Durch Bestimmung der Co-Valenz 
im BSCF-Materialsystem konnte eine Korrelation zwischen der hiermit einhergehenden Verände-
rung des Ionenradius und der Ausbildung von Zweitphasen gezeigt werden, was zu einer Degra-
dation der Leistungsfähigkeit über der Zeit führt. Zur Stabilisierung der kubischen Gitterstruktur 
von BSCF wurde der B-Platz versuchsweise mit monovalenten Elementen (Y oder Zr) mit 3 at% 
dotiert. Durch die Y-Dotierung konnte eine erste Teilstabilisierung des BSCF in einem Tempera-
turbereich von 700…1000 °C beobachtet werden.  
C. Niedrig fokussierte sich parallel auf die elektrische und elektrochemische Charakterisierung 
verschiedener Perowskit-Mischkristalle, insbesondere von BSCF [20]. Durch die Weiterentwick-
lung einer geeigneten Messaparatur [8;21] gelang es, elektrochemische in-situ-Untersuchungen in 
einem ausgedehnten Sauerstoffpartialdruckbereich von 10
-20
 ≤ pO2 / bar ≤ 1 zu realisieren, was 
zum einen die Bestimmung der Stabilitätsgrenzen von oxidischen Perowskiten zugänglich machte 
[8], zum anderen konnte die Änderung der elektrischen Leitfähigkeit in Abhängigkeit vom pO2 
(~10
-6…1 bar) in einem Temperaturbereich von 700…900 °C erstmals bestimmt werden. Zudem 
konnten die kinetischen Parameter für den Sauerstofftransport in einem Temperaturbereich von 
700…900 °C und einem Sauerstoffpartialdruckbereich von 10-4,5…0,1 bar ermittelt werden. So 
konnten für BSCF insbesondere seine eingangsseitig herausragenden Sauerstofftransporteigen-
schaften explizit nachgewiesen werden [20]. Des Weiteren zeigten elektrische Langzeitleitfähig-
keitsmessungen an BSCF eine Abnahme der Gesamtleitfähigkeit unterhalb von ~ 840 °C [22], 
welche in einem abschließenden Vorversuch durch die Dotierung von 10 at% Y auf dem B-Platz 
über ~ 1700 h jedoch stabilisiert werden konnte.  
Dieterle und Hayd [23;24] gelang es, nanoskalige Dünnschichtkathoden aus (La,Sr)CoO3-δ (LSC) 
[25;26] für die Hochtemperatur-Brennstoffzelle zu entwickeln und elektrochemisch sowie mikro-
strukturell eingehend zu untersuchen. Sie konnten eine deutliche Erhöhung des Sauerstoff-Ober-
flächendurchtritts nachweisen im Vergleich zu µm-skaligen State-of-the-art-LSC-Kathoden. Dies 
war zum einen auf eine rein geometrische Oberflächenvergrößerung (Faktor 10) zurückzuführen, 
zum anderen aber auch auf die mutmaßliche Ausbildung eines katalytisch aktiven “Hetero-Inter-
faces“ an der Grenzfläche Mischleiter/Gasatmosphäre (Steigerung des kδ-Wertes um bis zu einem 
Faktor 50 [27]).  
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1.3  Zielsetzung der Arbeit 
Das Ziel dieser Arbeit ist zum einen, das Materialsystem Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ (BSCF) durch 
geschickt gewählte Dotierelemente hinsichtlich seiner Phasenzusammensetzung für einen Lang-
zeitbetrieb zu stabilisieren (i), und zum anderen, die Leistungsfähigkeit einer solch optimierten 
Sauerstoffseparationsmembran durch eine nanoporöse Funktionsschicht zu erhöhen (ii). Diese 
Untersuchungen gliedern sich wie folgt auf: 
(i) Herstellung von B-Platz dotierten kubischen BSCF-Pulvern mit den Dotierelementen Y, 
Ti und Nb und den Dotierkonzentrationen 0, 1, 3 und 10 mol% und Gewährleistung der 
Herstellung reproduzierbar vergleichbaren keramischen Proben in Form von Porosität 
(möglichst gasdichte Proben) und Korngröße im Vergleich zu undotiertem BSCF. 
Untersuchung des Einflusses der Dotierungen auf: 
 Die chemische Stabilität in Zusammenhang mit der Bestimmung der pO2-Stabilitäts-
grenzen und in CO2-haltigen Atmosphären,  
 die thermische Stabilität in Bezug auf die Analyse des Existenzbereichs der kubi-
schen Phase zu niedrigen Temperaturen, sowie die Identifikation von Art und Menge 
von Sekundärphasen, und deren Einfluss auf die Transporteigenschaften,  
 sowie auf die elektrische Leitfähigkeit und den Sauerstofftransport in einem Tempe-
raturbereich von 700…900 °C und einem Sauerstoffpartialdruckbereich von 
10
-5…1 bar, 
 die Langzeitstabilität in Form von elektrischen Leitfähigkeits- und Permeationsmes-
sungen, sowie die Bestimmung der Diffusion durch den Festkörper in Abhängigkeit 
von der Zeit (0…2000 h) und der Temperatur (700…900 °C), zur Identifikation des 
Degradationsverhaltens. 
 
(ii) Hier gilt es zum einen die Kompatibilität zwischen LSC und (stabilisiertem) BSCF in 
einem Temperaturbereich von 600…800 °C zu beurteilen, zum anderen den pO2- und 
temperaturabhängigen Oberflächenaustausch der LSC-beschichten Substrate bei Tempe-
raturen von 600 °C und 700 °C und einem Sauerstoffpartialdruck von 10
-5…1 bar zu 
ermitteln und mit denen von unbeschichteten Keramiken zu vergleichen, um somit die 
Wirksamkeit der Funktionsschicht für den Oberflächenaustauch zu bewerten.  
 
In Abbildung 1.3 sind die Schwerpunkte der vorliegenden Arbeit schematisch zusammengefasst. 




Abb. 1.3: Schematische Übersicht der Schwerpunkte dieser Arbeit. 
 
1.4  Übersicht 
1.4.1  Einbettung in Projektarbeiten 
Die in dieser Arbeit präsentierten Messungen und Ergebnisse wurden am Institut für Angewandte 
Materialien - Werkstoffe der Elekrotechnik (IAM-WET) am Karlsruher Institut für Technologie 
(KIT) durchgeführt und erarbeitet und durch die Deutsche Forschungsgemeinschaft
3
 (DFG) 
gefördert. Das DFG-Projekt wurde in enger Kooperation mit dem Laboratorium für 
Elektronenmikroskopie (LEM), KIT durchgeführt, wobei sich die Untersuchungsmethoden wie 
folgt aufteilten: 
Am IAM-WET wurde die BSCF:X-Pulverpräparation durchgeführt, gesinterte Keramiken 
hergestellt und die nanoskaligen LSC-Funktionsschichten auf BSCF:X entwickelt. Mittels 
Leitfähigkeitsmessungen sollten Aussagen über den Einfluss der Dotierungen auf die elektrische 
Performance und mittels amperometrischer Titration über die pO2-Stabilität von BSCF:X 
gewonnen werden. Weiterhin ließen sich aus Leitfähigkeitsrelaxationsexperimenten die 
wichtigen Transportparameter k
δ
 (mit und ohne LSC-Funktionsschicht) und D
δ
 gewinnen. Zudem 
bildeten die elektrischen Messungen über einen weiten pO2-Bereich die Datenbasis für ein 
defektchemisches Verständnis des Dotiereinflusses. 
Das LEM konzentrierte sich auf die Untersuchung der mikrostrukturellen Eigenschaften, wie die 
auftretenden Phasen, den Ort der Bildung und die chemische Zusammensetzung der Sekundär-
phasen mit hoher räumlicher Auflösung, Korngrößen, Defekte, sowie die tomographische Rekon-
struktion von nanoporösen Funktionsschichten. 
 
                                                 
3
 DFG-Projekt: “Leistungsfähige mischleitende Membranen mit nanoskaligen Funktionsschichten“, Geschätfszei-
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1.4.2  Kapitelübersicht 
In Abbildung 1.4 werden die unterschiedlichen physikalisch-chemischen Eigenschaften 
aufgezeigt, die Einfluss auf die Leistungsfähigkeit einer MIEC-Membran (in dieser Arbeit 
insbesondere BSCF und dotiertes BSCF) nehmen können. 
 
Abb. 1.4: Schematische Übersicht der unterschiedlichen Eigenschaften, die Einfluss auf die 
Leistungsfähigkeit einer MIEC-Membran (in dieser Arbeit insbesondere BSCF und dotiertes 
BSCF) nehmen können.  
Veränderungen in der elektrischen Leitfähigkeit aufgrund unterschiedlicher Sauerstoffpartialdrü-
cke und/oder Temperaturen geben zum einen die veränderte Sauerstoffstöchiometrie im Material 
wieder und sind zudem ein Indikator für mögliche Phasenveränderungen, die während Langzeit-
untersuchungen auftreten können. Die Bestimmung der (Sauerstoff-)Transportparameter gibt 
Aufschluss über die Leistungsfähigkeit des Materials als Sauerstoffmembran, während Sauer-
stoffpumpenmessungen bei sehr niedrigen Sauerstoffpartialdrücken oder in situ XRD-Analysen 
und thermogravimetrische Untersuchungen in Atmosphären mit zusätzlichen sauren Gasanteilen 
(z. B. CO2) Auskunft über die chemische Stabilität liefern. Die Veränderung der Gitterkonstanten 
und Ausdehnungskoeffizienten durch Temperatur- bzw. Sauerstoffpartialdruckvariationen spie-
gelt die mechanische Stabilität wider. Sauerstoffflussmessungen schließlich komplettieren die 
Bewertung der Leistungsfähigkeit des Werkstoffs als Sauerstoffseparationsmembran. All diese 
Aspekte wurden in der vorliegenden Arbeit an BSCF im Vergleich zu dotiertem BSCF in Koope-
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Die folgende Auflistung gibt einen kurzen Einblick in die Gliederung der Arbeit und die Inhalte 
der einzelnen Kapitel.  
Kapitel 1 gibt eine kurze Einleitung über den Einsatz von Hochtemperatur-Membranen zur   
Gewinnung von reinem Sauerstoff und motiviert den Einsatz von BSCF als vielversprechendstem 
Material. Nach einer Auflistung zweier unterschiedlicher Membran-Modulkonzepte wird kurz auf 
die Vor- und Nachteile des Materialsystems BSCF eingegangen und zusammengefasst welche 
Vorarbeiten auf diesem Gebiet der Materialforschung geleistet wurden, gefolgt von den Zielen 
dieser Arbeit. Abschließend wird eine Übersicht der Projektarbeit dargelegt und der Kapitelinhalt 
im Einzelnen kurz zusammengefasst. 
Kapitel 2 behandelt das Funktionsprinzip von Sauerstoffseparationsmembranen, welche Anfor-
derungen diesbezüglich an mischleitende Oxide gestellt werden, wie ein Perowskit aufgebaut ist 
und welche defektchemischen Eigenschaften für den Sauerstofftransport wichtig sind, die Entste-
hungsgeschichte des Materialsystems BSCF, sowie dessen Vor- und Nachteile, und schließt mit 
dem Ausblick auf Optimierungsstrategien hinsichtlich einer Phasenstabilisierung durch Dotierung 
sowie einer möglichen Flusssteigerung durch  leistungssteigernde Funktionsschichten ab. 
Kapitel 3 beinhaltet den experimentellen Teil der Arbeit. Hier werden sämtliche Präparations-
methoden für die Herstellung von Pulvern, gesinterten Keramiken (sowohl in Quader- als auch in 
Tablettenform), mittels Spincoating beschichteten Keramiken sowie speziellen Präparationsver-
fahren zur Untersuchung der Fremdphasenanteile mittels REM und TEM (LEM), der atomson-
dentomographischen Analysen (IAM-WK, KIT), als auch die Präparation für EDXS-
Elementanalysen (LEM) aufgeführt und beschrieben. Zusätzlich werden in diesem Kapitel die 
chemischen und mikrostrukturellen Charakterisierungsmethoden und die unterschiedlichen 
elektrischen und elektrochemischen Messverfahren erklärt.  
In Kapitel 4 werden die Ergebnisse dieser Arbeit präsentiert und diskutiert. Zu Beginn wird der 
Einfluss der Dotierungen auf das Sinterverhalten von BSCF:X in einem Temperaturbereich von 
1025…1150 °C in Umgebungsluft auf die resultierende Porosität und die sich ausbildende Korn-
größe an keramischen Proben mittels REM untersucht. Aufschluss über die mechanische Stabili-
tät des dotierten Materials im Vergleich zu reinem BSCF geben die Gitterkonstanten und Aus-
dehnungskoeffizienten. Diese wurden in situ im XRD an Pulverproben sowohl in synthetischer 
Luft als auch in Stickstoff in einem Temperaturbereich von 900 °C bis herunter zu Raumtempe-
ratur mittels Rietveld-Methode bestimmt. Die Abhängigkeit vom Sauerstoffpartialdruck wurde 
bei 900 °C in einem pO2-Bereich von 0,21…~10
-5
 bar untersucht.  
Das Kapitel teilt sich in zwei große Unterkapitel auf, die sich zum einen mit der Stabilität und 
zum anderen mit dem Sauerstofftransport des dotierten BSCF befassen. Beide Unterkapitel 
schließen mit einem kurzen Zwischenfazit ab. Bei den Stabilitätsuntersuchungen wird zwischen 
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chemischer und thermischer Beständigkeit unterschieden. Erstere umfasst die Bestimmung der 
Stabilitätsgrenzen bei niedrigen Sauerstoffpartialdrücken (10
-4…10-14 bar) der Y-dotierten Pul-
verproben im Vergleich zu reinem BSCF bei 950 °C mit Hilfe der coulometrischen Titration in 
der Sauerstoffpumpe. Die Zersetzung des Pulvers wird durch REM-Analysen belegt. Des Weite-
ren wird die CO2-Beständigkeit sowohl an Pulvern (thermogravimetrisch) als auch an Keramiken 
in situ bei RT…800 °C (röntgendiffraktometrisch) mit einer CO2-Konzentration von 10 % in syn-
thetischer Luft untersucht und eine qualitative Phasenanalyse durchgeführt. Zusätzliche Mikro-
struktur- und Elementanalysen bestätigen die Zersetzung des Materials durch die CO2-Vergif-
tung. Das Reversibilitätsverhalten wurde bei 900 °C in synthetischer Luft analysiert. Die thermi-
sche Stabilität umfasst zum einen die zeitliche Entwicklung der Ausbildung der hexagonalen 
Phase an thermisch vorbehandelten Pulvern (800 °C, 0…30 d in Umgebungsluft) mittels XRD, 
zum anderen die Identifikation von verschiedensten Fremdphasen in thermisch vorbehandelten 
Keramiken (600…1100 °C, 10 d in Umgebungsluft) mittels REM (LEM). Elektrische- (in Um-
gebungsluft) sowie Permeations-Langzeitmessungen
4
 (in synth. Luft) (FZJ) in einem Tempera-
turbereich von 700…900 °C für jeweils ca. 900 h runden die Stabilitätsuntersuchungen ab und 
geben Aufschluss über das Degradationsverhalten der dotierten Keramiken im Vergleich zu   
undotiertem BSCF. Zusätzliche elektronenmikroskopische REM- und HAADF-STEM-EDXS-
Analysen der Oberfläche und des Keramikinneren (LEM) ermöglichen die weitere Untersuchung 
des Degradationsverhaltens. 
Die elektrischen Eigenschaften umfassen die Bestimmung der Absolutwerte der Leitfähigkeit in 
Abhängigkeit von der Temperatur (550…900 °C) in Umgebungsluft und dem Sauerstoffpartial-
druck (0,21…10-5 bar). Die Absolutwerte der Sauerstoffpermeation werden in einem Tempera-
turbereich von 650…1000 °C in synthetischer Luft bestimmt (FZJ) und auf eine Referenzdicke 
von 1 mm normiert, um einen probenunabhängigen aussagekräftigen Vergleich von dotiertem zu 
undotiertem BSCF zu gewährleisten. Unabhängig von der Permeationsrate lässt sich der Sauer-
stofftransport durch die Membran durch die Bestimmung des Oberflächenaustauschs (k
δ
) und der 
Diffusion (D
δ
) mittels elektrischer Leitfähigkeitsrelaxation (ECR) wesentlich exakter, da unbe-
einflusst von etwaigen apparatebedingten Störeinflüssen bei Flussmessungen, bestimmen. An den 
mit Y-dotierten Keramiken wurden im Vergleich zu reinem BSCF bei 700 °C und 800 °C die  
D
δ
-Werte in Abhängigkeit von der Zeit (bis 200 h) (Universität Twente
5
) bestimmt, was einen 
zusätzlichen Einblick in das Degradationsverhalten liefert. Der letzte Teil des Kapitels befasst 
sich mit der Ermittlung der k
δ
-Werte an LSC-funktionsbeschichteten BSCF-Substraten im Ver-
gleich zu unbeschichteten Substraten bei 600 °C und 700 °C in einem pO2-Bereich von 
                                                 
4
 Das Forschungszentrum Jülich (FZJ) ermöglichte eine Durchführung von Sauerstoffflussmessungen an eigenen 
keramischen Proben (hergestellt am IAM-WET) und lieferte somit Aufschluss über die Leistungsfähigkeit von 
BSCF:X im Vergleich zu undotiertem BSCF in Bezug auf die Sauerstoffpermeation.  
5
 Die Universität Twente führte Leitfähigkeitsrelaxationsmessungen an institutseigenen BSCF:Y-Keramiken (herge-
stellt am IAM-WET) durch, was einen Einblick sowohl in das Degradationsverhalten von BSCF im Vergleich zu   
Y-dotiertem BSCF über der Zeit, als auch die jeweiligen Diffusionskoeffizienten ermöglichte. 
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0,1…0,003 bar. Hier konnte eine Steigerung der effektiven kδ-Werte um den Faktor drei erzielt 
werden.  
Kapitel 5 fasst alle wichtigen Ergebnisse und Erkenntnisse noch einmal zusammen und gibt     
einen Ausblick auf weitere mögliche Forschungsaktivitäten am Materialsystem BSCF. 
 











2.1  Funktionsprinzip 
Eine Sauerstoffseparationsmembran ist ein Festkörper, der zwei Gasräume gasdicht abtrennt und 
für Sauerstoff 100 % selektiv ist. Der Sauerstoffionentransport durch die Membran findet konti-
nuierlich über einen an das gasdichte Material angelegten Gradienten im chemischen Sauerstoff-
potential statt.  
Der Sauerstofffluss durch eine MIEC-Membran der Dicke L wird im allgemeinen Fall durch die 























Hierbei ist R die ideale Gaskonstante, F die Faraday-Konstante, 
(1)
2Op  und 
(2)
2Op  sind die Sauer-
stoffpartialdrücke sowohl auf der Eingangs- als auch auf der Permeatseite und σel und σion sind 
die elektronische bzw. die ionische Leitfähigkeit des Werkstoffs [28]. Typische Werte für den 
technischen Anwendungsbereich liegen für den eingangsseitigen Sauerstoffpartialdruck zwischen 
1 bar ≤ pO2
(1)
 ≤ 5 bar und permeatseitig bei pO2
(2)
 ≈ 10-3 bar [20]. In Abbildung 2.1 ist das 
schematische Funktionsprinzip einer mischleitenden Sauerstoffseparationsmembran gezeigt. 
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Abb. 2.1: Schematische Darstellung einer mischleitenden Sauerstoffseparationsmembran. 
Eingangsseitig liegt an der Membran verdichtete Umgebungsluft (~78 vol.% N2, ~21 vol.% 
O2, ~1 vol.% Ar und 0,09 % CO2) an mit einem höheren Sauerstoffpartialdruck als auf der 
Permeatseite. Dieser Gradient ist die Triebkraft für die Sauerstoffionenleitung. Der gegen-
läufige Elektronenfluss sorgt dafür, dass sich kein elektrisches Feld aufbauen kann. Somit  
kann, aufgrund der hohen Ionenleitfähigkeit des Werkstoffs durch die hohe 
Nichtstöchiometrie im anionischen Subgitter des Perowskiten, reiner Sauerstoff separiert 
werden. Je dünner die Sauerstoffseparationsmembran ist, desto höher ist nach (2.1) der 
Sauerstofffluss. 
Der Oberflächenaustausch von Sauerstoff an der Grenzfläche zwischen Gasatmosphäre und Fest-
körper auf beiden Seiten der Membran kann jeweils durch den pO2- und temperaturabhängigen 
Oberflächenaustauschkoeffizienten k
δ
 wie folgt beschrieben werden: 
  2 2 22diff,O O ,eq O( ) ( O , ) ( ( , ) ( ))n j x k p T c x t c x

        (2.2) 
hierbei ist n  die Einheitsflächennormale der Gas/MIEC Grenzfläche und 2O ,eqc  die äquilibrierte 
Sauerstoffionenkonzentration, die mit Hilfe von Sauerstoffnichtstöchiometrie-Messungen, wie in 
[29-31] beschrieben, berechnet werden kann [32].  
Ist die elektronische Leitfähigkeit hoch genug, um lokale Elektroneutralität vorauszusetzen, so 
kann die Diffusion durch das Festkörpervolumen, welche durch den Konzentrationsgradienten 
2O
( )c x  im Volumen selbst vorangetrieben wird, durch das Fick’sche Gesetz mit Hilfe des Dif-
fusionskoeffizienten D
δ
(pO2, T) beschrieben werden: 
  2 22diff,O O( ) ( O , ) ( )j x D p T c x














pO2 z.B. < 50 mbar
pO2 z.B. > 1 bar
e-(1)
(2)
 2.2 MISCHLEITENDE OXIDE UND IHRE ANFORDERUNGEN 
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Sind nun die materialspezifischen Parameter k
δ
(pO2, T) und D
δ
(pO2, T) für die relevanten Sauer-
stoffpartialdrücke und Temperaturen (unter Ableitung der Sauerstoffionenkonzentration im 
Gleichgewicht) bekannt, kann der Sauerstofffluss durch die Membran durch Integration der ioni-




( O , ) ( )
2
A
J p T n j x dA   (2.4) 
 
2.2  Mischleitende Oxide und ihre Anforderungen 
Die bisher vielversprechendsten Materialien für Sauerstoffseparationsmembranen stellen 
gemischt ionisch sowie elektronisch leitende (MIEC, mixed ionic electronic conducting) 
Perowskite dar. Abbildung 2.2 zeigt eine Zusammenstellung unterschiedlicher anwendungs-
relevanter Materialsysteme und mit ihnen erreichbare Sauerstoffflüsse.  
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Abb. 2.2: Temperaturabhängiger Sauerstofffluss unterschiedlicher Materialien (Daten aus [33]) 
nach unterschiedlichen Werkstoffklassen gruppiert. Hier zeigt sich deutlich, dass MIEC 
Materialien mit Abstand die besten Sauerstoffflüsse liefern. [34-40] 
Perowskite kristallisieren in der Gitterstruktur ABO3 (mit A: Sr, Ba, La, … und B: Fe, Co, Mn, 
…) und zeigen außergewöhnliche Stabilität in Bezug auf die Kationensubstitution, was eine 
individuelle Zusammenstellung von Materialeigenschaften für unterschiedliche Anwendungen 
ermöglicht. Durch eine geschickte Wahl der Kationen können gezielt sowohl die elektronische 
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als auch die ionische Leitfähigkeit beeinflusst werden [41-43]. Der Sauerstoffionentransport wird 
durch eine hohe Nichtstöchiometrie im anionischen Subgitter ermöglicht. Aufgrund der guten 
elektronischen Leitfähigkeit wird der elektroneutrale Transport von Sauerstoff dabei durch den 
schnellen simultanen Elektronentransport gewährleistet [44]. Diese Transporte laufen 
kontinuierlich ab solange ein Gradient im chemischen Sauerstoffpotential (in diesem Falle ein 
Sauerstoffpartialdruck pO2) an der gasdichten Membran anliegt. Aus ökonomischer Sicht ist die 
Anwendung solcher mischleitenden Oxide als Membran nur rentabel, wenn sowohl der Sauer-
stoffein- als auch -ausbau an den Oberflächen ausreichend schnell ablaufen kann. Hierbei handelt 
es sich im Detail um eine Adsorption des Sauerstoffs an der Oberfläche der MIEC-Keramik, der 
dann dissoziiert und anschließend ionisiert wird. Diese chemischen Prozesse (δ) werden durch 
den Oberflächenaustauschkoeffizienten k
δ
 beschrieben. Eine Literaturübersicht hierzu findet sich 
in [45]. Der schnelle Sauerstoffionentransport durch das Gitter muss aufgrund einer guten Diffu-
sion durch den Festkörper gewährleistet sein, welche durch einen hohen Wert des Diffusionsko-
effizienten D
δ
 charakterisiert wird. Sowohl k
δ
 als auch D
δ
 sind sowohl sauerstoffpartialdruck- als 




-Werte ermöglichen einen effizienten Einsatz der 
mischleitenden Oxide für unterschiedliche Hochtemperaturanwendungen (HT-Anwendungen) 
wie z.B. als Kathodenmaterial für Festkörperbrennstoffzellen (SOFC, solid oxide fuel cell) 
[26;46-48], resistive Gassensoren [49;50] sowie Sauerstoffseparationsmembranen [28;33]. 
Zudem müssen die Materialien eine ausreichend hohe Stabilität gegenüber den Umgebungsbe-
dingungen wie der hohen Temperatur (600…900 °C) und auch der Gasatmosphäre in Bezug auf 
niedrige Sauerstoffpartialdrücke (reduktionsstabil bis mindestens hin zu 10
-5
 bar) [51] und gege-
benenfalls auch in CO2-belasteten Atmosphären [52] aufweisen. Zudem sollten die Materialien 
chemisch resistent und mechanisch kompatibel im Zusammenwirken mit anderen Werkstoffen 
sein, wie z.B. gegenüber porösen Trägerschichten für Dünnschichttechnologien, um Interdif-
fusion an den Grenzschichten der zusammengeführten Materialien zu vermeiden.  
 
2.3  Der Perowskit und seine Defektchemie 
Wie schon in den vorangehenden Unterkapiteln angemerkt, stellt die kristallographische 
Perowskitstruktur (Abbildung 2.3) die ideale Gitterstruktur für HT-MIEC-Sauerstoff-
separationsmembranen dar. Im Folgenden soll näher auf die physikalisch-chemischen 
Eigenschaften dieser Materialien eingegangen werden.  
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Abb. 2.3: Schematische Darstellung der kubischen Perowskitstruktur der chemischen 
Zusammensetzung ABO3 nach [53]. Der A-Platz (in rot) bildet das kubisch (a = b = c) 
primitive Gitter, die B-Platz-Kationen (in grün) besetzen die Raumzentren und die Sauerstoff-
Anionen (in blau) liegen als oktaedrisches Subgitter vor (hier mit einer Sauerstoffleerstelle in 
weiß gezeigt). Die Indizes a-c geben die Gitterkonstanten an. 
 
Die A-Platz-Kationen des Perowskiten sind umgeben von zwölf Sauerstoffionen und haben 
meist einen größeren Ionenradius als die B-Platz-Kationen, welche mit sechs benachbarten 
Sauerstoffionen koordiniert sind. Je nach Kationengröße kann es hier zu einer Umwandlung 
der Gitterstruktur kommen, abhängig vom energetisch bevorzugten Zustand. Eine 
Abschätzung der resultierenden Gitterstruktur ist mit dem Goldschmidtschen Toleranzfaktor t 
möglich [54], bei dem die Ionenradien der entsprechenden Gitterplätze (rA, rB, rO) wie folgt 










     (2.5) 
mit t = 1 im idealen kubischen Fall [56;57]. Eine stabile perowskitische Struktur kann 
prinzipiell zwischen 0,8 ≤ t ≤ 1 erreicht werden [58], wobei die kubische Phase zwischen    
0,9 ≤ t ≤ 1 vorliegt. Dieser weite Toleranzbereich des chemisch und mechanisch stabilen 
Perowskiten erlaubt somit einen großen Spielraum der Kationensubstitution. Hierbei  wirken 
sich sowohl die Valenzzustände (monovalent/aliovalent) als auch die Ionenradien der 
Dotierelemente unterschiedlich aus, die perowskitische Gitterstruktur kann aber über einen 
weiten Bereich erhalten bleiben [59]. Erreicht der Goldschmidtsche Toleranzfaktor einen 
Wert größer 1, so klappt der Sauerstoffoktaeder von „corner sharing“ in „face sharing“ um 
und bildet so die hexagonale Gitterstruktur [60]. Veranschaulicht wird dies in Abbildung 2.4. 
Bei dem Perowskit handelt es sich um einen Mischleiter, der sowohl einen elektronischen als 
auch ionischen Ladungstransport durch den Festkörper erlaubt. Dieser ist stark temperatur - 
als auch pO2-abhängig und führt zu unterschiedlich dominierenden Anteilen der jeweiligen 
Leitfähigkeit. Speziell für Sauerstoffseparationsmembranen steht hier der defektchemische 
Transport von Sauerstoffleerstellen im Vordergrund. Zum näheren Verständnis der 








KAPITEL 2. SAUERSTOFFSEPARATIONSMEMBRANEN 
16 
 
Abb. 2.4: Schematische Darstellung der Perowskitstruktur in [110] Richtung für die kubische 
Gitterstruktur, sowie das Umklappen des Sauerstoffoktaeders von „corner sharing“ in „face sha-
ring“-Konfiguration, was der hexagonalen Gitterstruktur entspricht. Grund für diese Umwand-
lung ist der zu kleine Ionenradius des B-Platzes [60].  
 
Abweichungen in einem idealen, einkristallinen Festkörper werden als „Defekte“ bezeichnet, 
im Speziellen untersucht und identifiziert durch Wagner, Schottky und Frenkel [61]. Die 
Defekte werden in Punktdefekte und mehrdimensionale Defekte unterteilt. Bei letzteren 
handelt es sich z.B. um Poren, Korngrenzen oder Versetzungen. Punktdefekte liegen zum 
einen elektronisch (Elektronen / Löcher) [62] vor, können aber auch sinnvoll durch 
Dotierungen bzw. Verunreinigungen (Störstellen), als auch durch Eigenfehlordnung 
(Leerstellen bzw. Zwischengitterplätze) hervorgerufen werden [63] und sind stark 
temperatur- und sauerstoffpartialdruckabhängig. So kommt es bei ausreichend hohen 
Temperaturen > 500 °C zum Ein- bzw. Ausbau von Sauerstoff in das bzw. aus dem Gitter. 
Dies führt zu Änderungen der Defektkonzentrationen durch Inhomogenitäten des 
elektrochemischen Potentials des Sauerstoffes [63]. Der Sauerstoffaustausch des Gitters mit 
der Atmosphäre resultiert in der Erzeugung oder Vernichtung von Sauerstoffleerstellen 
OV
  




O V 2e O
2
      (2.6) 
und geht mit einem ionischen Ladungstransport einher. Für die elektrische Leitfähigkeit σ 
eines Materials gilt im allgemeinen: 
 
ielektronisch ionisch n p Ion i i
i
e n e p z e Ion                   (2.7) 
hierbei handelt es sich bei
n p,  bzw. iIon um die Beweglichkeit der Elektronen, Löcher bzw. 
der Ionen, wobei zi die Ladungszahl des Ions i ist und  iIon  seine Konzentration.  
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Sowohl die Beweglichkeiten der Elektronen, Löcher und Ionen, als auch ihre Konzentration zei-












    (2.8) 








    (2.9) 
wobei EA die benötigte Aktivierungsenergie, Es die Schottkyfehlordnungsenergie und kB die 
Boltzmannkonstante ist. Formel 2.8 und 2.9 verdeutlichen noch einmal die starke 
Temperaturabhängigkeit der elektrischen Leitfähigkeit. 
 
2.4  Materialsystem Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ (BSCF) 
Der Grundstein für das in dieser Arbeit untersuchte Materialsystem wurde bereits vor ca. 30 Jah-
ren durch Teraoka et al. [44;65] gelegt. Dieser konnte nachweisen, dass mischleitende Oxide  
unterschiedlichster Zusammensetzungen ((A1, Sr)Co, (La, A2)(Co, Fe), (La, Sr)(Co, B), mit     
A1 = La, Pr, Nd, …, A2 = Na, Ba, La, … und B = Mn, Fe, Co, …) in der Perowskit-Struktur her-
vorragende Sauerstofftransporteigenschaften besitzen und somit attraktive Materialien für Hoch-
temperaturanwendungen darstellen (siehe hierzu auch Abbildung 2.2). Speziell Perowskite der 
Stöchiometrie (AxSr1-x)(CoyFe1-y)O3-δ (mit A = La, Ba, Pr, …) wiesen in einem Temperaturbe-
reich von 600 °C…900 °C eine hohe Sauerstoffpermeabilität auf, was auf eine hohe Anzahl und 
Mobilität von Sauerstoffleerstellen und eine hinreichende elektronische Leitfähigkeit zurückzu-
führen ist.  
Die außerordentliche Flexibilität, die durch die perowskitische ABO3-Struktur in Bezug auf die 
Kationensubstitution gegeben ist, hat in den letzten drei Jahrzehnten ein großes Spektrum an 
vielversprechenden MIEC-Oxiden hervorgebracht. Als besonders leistungsstark zeigte sich hier 
das Materialsystem Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ (BSCF) [66;67], welches einen herausragenden Sauer-
stoffpermeationsfluss aufweist [7]. Abbildung 2.5 zeigt eine Gegenüberstellung der Flussraten 
unterschiedlicher Perowskitmaterialien. 
BSCF leitete sich aus dem Vorgängermaterial SrCo0,8Fe0,2O3-δ (SCF) ab [44;72-74]. Dieser kubi-
sche Perowskit unterlag jedoch einer Phasenumwandlung in eine orthorhombische Brownmil-
lerit-Struktur aufgrund einer spontanen lokalisierten Ordnung (Gruppierung bzw. Clustering) von 
Sauerstoffleerstellen [74;75], welche eine verminderte Mobilität der Sauerstoffleerstellen mit sich 
führte. Im Zuge dessen galt es nun die kubische Gitterstruktur von SCF zu stabilisieren, was mit 
einer A-Platz-Dotierung von Barium erreicht werden konnte (BSCF) und sich auch im Hinblick 
auf die Sauerstoffpermeabilität positiv auswirkte [66]. 




























































































































































































































































































T = 850 °C
Dicke = 1 mm
pO2, Feed = 0,21 bar
pO2, Permeat = 0,05 bar
 
 
Abb. 2.5: Gegenüberstellung der Sauerstoffpermeationen für vielversprechende Perowskitmate-
rialien nach Sunarso et al. [33]. Unter der Annahme, dass Diffusionsbegrenzung vorliegt,      
wurden die Werte mit Hilfe der Wagner-Gleichung (2.1) auf eine Membrandicke von 1 mm, einer 
Temperatur von 850 °C und Druckverhältnisse mit 0,21 bar pO2 (Feed) und 0,05 bar pO2     
(Permeat) normiert. Für die Temperaturanpassung wurde für alle Materialien der bei   
Perowskiten in diesem Temperaturbereich in erster Näherung gültige Wert von 
d(log(J))/d(1000/T) = -2,5 angenommen. [44;65;66;68-71] 
 
Aufgrund der hohen Nichtstöchiometrie im anionischen Subgitter [31] wird der Sauerstoffionen-
transport zum einen durch freie Leerstellenplätze, zum anderen durch multivalente B-Platz-Kat-
ionen, im Besonderen Kobalt, begünstigt. Die elektronische Leitfähigkeit findet über den Hop-
ping-Mechanismus statt. 
Zudem konnte nachgewiesen werden, dass BSCF selbst in stark reduzierenden Atmosphären bis 
hinunter zu einem Sauerstoffpartialdruck von 10
-10
 bar bei 900 °C chemisch stabil ist [8;76-79]. 
Jedoch besitzt BSCF keine hinreichende chemische Stabilität in Zusammenhang mit säurehalti-
gen Verunreinigungen, die zwangsläufig in den meisten technischen Prozessen anzufinden sind. 
Schon kleine Mengen von SOx oder CO2 [14;80-82] lassen das Material drastisch degradieren, 
was eine Anwendung z.B. als SOFC-Kathodenmaterial erschwert. Jedoch ist der Einsatz als 
Sauerstofftransportmembran in nahezu CO2-freien Atmosphären, wie z.B. bei der Oxyfuel-Ver-
brennung im Drei-End-Betrieb (siehe hierzu Abbildung 1.2), denkbar [5;6], da hier keinerlei 
Probleme mit z.B. unerwünschten Karbonatbildungen auftraten, was BSCF für diese Fälle zu 
einem vielversprechenden Anwendungsmaterial macht. Bedingung hierfür ist jedoch eine       
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ausreichend lange Lebensdauer von mehreren Jahren bei Betriebstemperaturen von 
700 °C…900 °C [83;84]. 
Bisherige Untersuchungen an BSCF zeigten jedoch eine unzureichende Phasenstabilität bei Tem-
peraturen unterhalb von 900 °C, welche eine Degradation des Sauerstofftransportes nach sich 
zog. Es ist sicher anzunehmen, dass die Sauerstoffpermeation einer polykristallinen, ursprünglich 
kubischen BSCF-Membran sehr empfindlich auf Bildungen nicht-kubischer Zweitphasen rea-
giert. Švarcová et al. [15] konnten als Erste nachweisen, dass sich in BSCF eine hexagonale 
Zweitphase unterhalb von 850 °C ausbildete. Diese erwies sich in nachfolgenden Untersuchun-
gen als eisenunterstöchiometrisch [16;85]. Der Grund für die Bildung der hexagonalen Phase 
liegt höchstwahrscheinlich in der Valenzänderung des Kobaltions (B-Platz). Kobalt ändert seine 
Valenz von +2,2 (kubisches BSCF) bis hin zu +2,8 (hexagonales BSCF) [86]. Dies hat Auswir-
kungen auf den Ionenradius: Je höher die Co-Valenz, desto geringer ist der Ionenradius. Dies 
führt zu einer Erhöhung des Goldschmidtschen Toleranzfaktors, was in einer Destabilisierung des 
kubischen Perowskiten durch sterische Effekte resultiert [86]. Neben der hexagonalen Phase fin-
den sich zudem auch zahlreiche Kobaltoxid-Ausscheidungen [87-89]. Weitere Untersuchungen 
durch Müller et al. [19;90] konnten zusätzliche Segregationen einer “Plättchen-förmigen” Phase 
identifizieren. Diese komplexe nanoskalige Zweitphase bildet einen lamellenartigen Schichtver-
bund (Stacking) aus der hexagonalen, der kubischen und einer sogenannten BCO 
(Ban+1ConO3n+3(Co8O8) (n ≥ 2)) Phase, die sich aus einer Abfolge von CdI2-Strukturen und 
perowskitischen Schichten zusammensetzt, aus [90;91]. Abbildung 2.6 zeigt rechts eine repräsen-
tative REM-Analyse (SE-Detektor) mit entsprechenden Sekundärphasen in einer BSCF-Keramik 
nach Auslagerung für 10 d bei 760 °C in Umgebungsluft. Links wird eine schematische Darstel-
lung der Fremdphasenausbildungen dargestellt, die die Komplexität der sich ausbildenden Phasen 
in Abhängigkeit von der Temperatur im Materialsystem BSCF verdeutlicht. Diese Zweitphasen 
können im REM deutlich durch verschiedene Bildintensitäten, bzw. Graustufen unterschieden 
werden. Mit Hilfe von TEM-Analysen konnte in [19] nachgewiesen werden, dass die mittlere 
Intensität die kubische Phase und die dunklen Areale die hexagonale Phase aufzeigen. Plättchen-
artige Strukturen treten mit einem helleren Kontrast in einer länglichen Formation auf und 
CoxOy-Ausscheidungen (je nach Temperaturbereich als Co3O4 (< 1000 °C) oder CoO 
(> 1000 °C) auftretend [92]) bilden kugelartige Formen mit dem hellsten Kontrast aus. Die     
Zusammensetzungen der Sekundärphasen wurden zuvor von Müller et al. [90] publiziert. 
Ferner konnte gezeigt werden, dass die elektrische Leitfähigkeit einer BSCF-Keramik nur bei 
900 °C über mehrere hundert Stunden konstant war. Bei einer Temperatur von ≤ 840 °C und     
einer Zeitdauer von 860 h konnte hingegen eine Degradation von 3 % nachgewiesen werden [22]. 
Zusammenfassend lässt sich sagen, dass für Temperaturen unterhalb von 900 °C eine maßgebli-
che Verschlechterung der Sauerstoffpermeation verzeichnet werden kann [66], was auf die parti-
elle Zersetzung der kubischen BSCF-Phase zurückzuführen ist.  
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Abb. 2.6: Links: Schematische Darstellung der komplexen Ausbildungen von Zweitphasen im 
BSCF-Materialsystem in Abhängigkeit von der Temperatur nach [15;16;22;90;91;93;94]. 
Rechts: REM-Analyse einer keramischen BSCF-Probe, ausgelagert für 10 d bei 760 °C in Umge-
bungsluft (durchgeführt von M. Meffert, LEM [95]). Die Ausbildungen unterschiedlichster 
Fremdphasen im BSCF-Materialsystem (unterhalb von 840 °C [22]) ist deutlich zu erkennen. 
Sowohl die außerordentlichen kinetischen Sauerstofftransporteigenschaften, die BSCF aufweist, 
als auch die einhergehenden Gitterinstabilitäten, sind vermutlich auf den gleichen mechanischen 
Ursprung zurückzuführen: den substanziellen Größenunterscheid zwischen A- und B-Platz-Kat-
ionen in der derzeit bestehenden Stöchiometrie [96].  
 
2.5  Optimierungsstrategien 
Die Optimierungsstrategien für eine BSCF-Membran teilen sich in zwei Punkte auf: Zum 
einen muss BSCF in Bezug seine die Gitterstruktur für die anwendungsrelevanten 
Temperaturbereiche stabilisiert werden, zum anderen kann eine Steigerung des Sauerstoff -
transportes durch Aufbringen einer porösen Funktionsschicht auf die Membranoberfläche 
erzielt werden. 
 
2.5.1  Stabilisierung 
Das Materialsystem BSCF neigt nicht nur zu Phasenumwandlungen bei T < 840 °C [15;22;90], es 
zeigt auch eine starke Degradation in Bezug auf schon geringe Mengen an CO2 [14;80-82]. Um 
kubisches BSCF
(Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)O3-δ
T = 900  C
(Ba,Co)O*
Phase









T ≤ 900  C T < 840  C
hexagonale Phase
(Ba,Sr)CoO3-δ
T < 840  C
(“langsam“)
* BCO: Ban+1ConO3n+3(Co8O8) 
CoO
 2.5 OPTIMIERUNGSSTRATEGIEN 
 21 
die herausragende Leistungsfähigkeit, die BSCF in Bezug auf die Sauerstoffpermeabilität zeigt, 
zukünftig im anwendungsrelevanten Temperaturbereich nutzen zu können, ist nicht nur eine Ver-
hinderung der Langzeitdegradation unabdingbar, sondern wäre es auch von Vorteil, eine gewisse 
CO2-Toleranz zu generieren, um den möglichen Anwendungsbereich zu erweitern. 
In den letzten Jahren haben sich viele Gruppen mit der Stabilisierung der kubischen Phase des 
BSCF-Systems auseinander gesetzt (vgl. Abbildung 2.5). Als Hauptgrund für die Instabilität 
wurde Kobalt identifiziert, was dazu führte, dass Kobalt vollkommen durch z.B. Al, Cu oder Zn 
[70;97-101] substituiert wurde. Dies führte zwar zur gewünschten Stabilisierung der kubischen 
Phase, resultierte aber auch in einer starken Abnahme der Sauerstoffpermeabilität. Alternative 
Ansätze waren die partielle Substitution der B-Platz Ionen durch geeignete redox-stabile Katio-
nen mit einer Valenz ≥ 3, wie z.B. Yttrium [102-106], Zirkon [107-111], Niob [112;113] oder 
Antimon [114]. Bei den Letzeren zeigte sich Kobalt als stabilitätsmindernder Faktor, was auf 
seine Valenzänderung zurückgeführt wurde [86]. Neben diesen Dotierstrategien wurden auch 
zahlreiche andere Dotierelemente untersucht wie z.B. Molybdän, Wolfram [115;116], Scandium 
[106;117;118] und weitere [119;120]. Auch wenn viele dieser Untersuchungen nicht zielführend 
in Bezug auf die Phasenstabilisierung und die damit einhergehende Verminderung der 
Degradation der elektrochemischen Transporteigenschaften waren, zeigte sich eine B-Platz-
Dotierung mit Yttrium als durchaus vielversprechend, erstmals publiziert durch Haworth et al. 
[102-104;121].  
Auch in der Literatur zu finden ist ein Sr-freier und B-Platz-dotierter Perowskit, hauptsächlich für 
die low temperature-SOFC (LT-SOFC) Anwendung, zur Steigerung der Leistungsdichte [122-
124], aber auch bei sauerstoffpermeablen Membranen zur Steigerung des Sauerstoffflusses [125]. 
Zudem gibt es natürlich auch die Möglichkeit den A-Platz zu dotieren [126;127]. Der Perowskit 
spannt ein großes Feld an Veränderungsmöglichkeiten auf und bietet somit eine ideale Grundlage 
für unterschiedlichste Dotierstrategien. 
In dieser Arbeit wird sowohl der Einfluss der B-Platz-Dotierung von Yttrium als auch der          
B-Platz-Dotierungen Niob und Titan auf das Materialsystem BSCF untersucht. In Tabelle 2.1 
sind alle relevanten Dotierelemente mit ihren Ionenradien und möglichen Valenzzuständen 
aufgeführt. Yttrium-Kationen besitzen einen höheren Ionenradius im Vergleich zu Kobalt [128] 
und liegen zudem monovalent vor, was einen unerwünschten Valenzwechsel ausschließt. Eine 
partielle Substitution des kleineren Co
3+
 Kations, mit einem Ionenradius von ca. 55 pm, durch 
Y
3+
 (mit einem Ionenradius von 90 pm) sollte in der Lage sein, die Phasenumwandlung von 
kubischer zu hexagonaler Phase zu unterdrücken (vgl. Kapitel 2.2) und so die gewünschte 
Phasenstabilität von BSCF zu gewährleisten [105]. Eisen liegt als monovalentes Kation vor 





 (multivalent) weisen, genau wie Y
3+
, einen höheren Ionenradius im Vergleich 




 auf. Durch diese Elemente soll zudem eine erhöhte CO2-Toleranz erzielt werden  
[113], [130]. 
Element Valenz KZ Ionenradius / pm Schmelztemperatur / °C 
[128] [131] [55;132] [133] (gerundet) 
Ba 2+ 12 
135 (KZ 6) 
161 (KZ 12) 
134 143 710 
Sr 2+ 12 
118 (KZ 6) 
144 (KZ 12) 




75 72 82 
1495 
3+ 55 63 - 
Fe 3+ 6 65 64 67 1539 




86 94 80 
1665 3+ 67 76 69 
4+ 61 68 64 
Nb 5+  64 69 69 2500 
O 2- 6 140 132 132 -220 
Tab. 2.1: Literaturzusammenfassung der elementbezogenen Ionenradien und deren zugehöriger 
Valenzzustände aus [134]. Zusätzlich mit aufgeführt sind die Koordinationszahlen (KZ), welche 
die Anzahl der nächsten Nachbarn in einer Gitterstruktur angeben, und die Schmelztemperaturen 
der einzelnen Elemente. In rot: Kationen des A-Platzes, in grün: Kationen des B-Platzes und in 
blau: oktaedisches Sauerstoffsubgitter. Bei folgenden Angaben der Ionengrößen in Abhängigkeit 
von den Valenzzuständen wurde sich auf [128] bezogen. 






) wirken prinzipiell durch ihre 
Valenz als Donator D
  
6
 je nach Dotierstoff. Die Kompensation der eingebrachten Ladung 
kann wie folgt beschrieben werden: 
2 O MD p V V n
                     (2.10) 
Zur Gewährleistung der Ladungsneutralität kann die temperaturabhängige Kompensation dieser 
Überschussladung sowohl durch die Majoritätsladungsträgerkonzentrationen p (da p >> n), die 
Sauerstoffleerstellenkonzentration OV
    als auch durch die Metallkationenkonzentration MV    , 
MV     bzw. MV    erfolgen. Abbildung 2.7 verdeutlicht schematisch, in welchem Temperatur-
bereich welche Kompensationsmechanismen in etwa greifen. 
                                                 
6
 Kann ein- oder mehrfach ionisiert sein. 
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Abb. 2.7: Schematische Darstellung der temperaturabhängigen Kompensationsmechanismen. Je 
nachdem, welcher Mechanismus energetisch begünstigt wird, kann der Einfluss der Dotierung 
auf das Materialsystem entsprechend kompensiert werden. 
 
2.5.2  Oberfächenaktivierung 
Ein höchstmöglicher Sauerstofffluss wird durch sehr dünne Membranschichten erreicht (vgl. 
Gleichung (2.1)), die unterhalb einer gewissen Dicke aber ein rein oberflächenkontrolliertes    
Ansprechverhalten aufweisen [28;33;135;136] (schematisch dargestellt in Abbildung 2.8).  
Dies tritt typischerweise ein, wenn man sich unterhalb der sogenannten kritischen Länge [28] 




 resultiert. Eine weitere Steigerung der Sauerstoff-
permeation kann somit nur durch eine zusätzliche Aktivierung der Membranoberfläche erfolgen. 
Dies kann z.B. durch eine mikro- oder nanoporöse Funktionsschicht realisiert werden, die zu ei-
ner signifikanten Vergrößerung der aktiven Oberfläche führt. 
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Die elektrochemisch aktiven Bereiche für oxidierende bzw. reduzierende Reaktionen steigen an 
und resultieren in einem Anstieg des effektiven k
δ
-Wertes. Da dieser sehr empfindlich vom pO2 
abhängt [137], wird eine Oberflächenvergrößerung speziell auf der niedrigen Sauerstoffpartial-
druckseite der Membran (Permeatseite) wichtig [11], veranschaulicht in Abbildung 2.9.  
 
Abb. 2.9: Schematische Darstellung der pO2-Abhängigkeit des Oberflächenaustauschkoeffi-
zienten k
δ
. Durch eine nanoporöse Funktionsschicht kann der k
δ
-Wert aufgrund einer starken 
Oberflächenvergrößerung (rot) erheblich gesteigert werden. 
Idealerweise sollte diese Funktionsschicht ebenfalls aus BSCF hergestellt werden, da dieses    
Materialsystem die höchsten k
δ
-Werte aufweist. Aufgrund der sehr hohen Sinteraktivität von 
BSCF und der hohen Anwendungstemperaturen (T ≥ 700 °C) erscheint jedoch der Einsatz eines 
Alternativmaterials als zielführender. Die bisherigen Erkenntnisse in Bezug auf LSC-Kathoden, 
in Kombination mit dem vorhandenen Fachwissen über Präparation und Charakterisierung [25-
27;138], legen einen Transfer als nanoporöse Funktionsschicht für hinreichend dünne Sauer-
stofftransportmembranen nahe, um den Oberflächeneinbau des Sauerstoffs zu erhöhen. In Abbil-
dung 2.10 wird dies schematisch dargestellt.  
 
Abb. 2.10: Schematische Darstellung einer nanoporösen LSC-Funktionsschicht auf einem undo-
tierten oder dotierten BSCF-Substrat zur Steigerung des Sauerstoffeinbaus in die Membran. 
pO2 hoch pO2 niedrig
kδ kδ








BSCF: (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)O3-δ  oder
BSCF:10Y: (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,9Y0,1O3-δ
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Der Oberflächendurchtritt an nanoskaligen LSC-Dünnschichtkathoden für die Hochtemperatur-
Brennstoffzelle konnte so, im Vergleich zu µm-skaligen LSC-Kathoden, durch die rein geometri-
sche Oberflächenvergrößerung um mehr als eine Zehnerpotenz gesteigert werden                     
[25-27;139;140], durch die Ausbildung eines katalytisch aktiven “Hetero-Interfaces“ (verschie-
denartigen Grenzflächen) ((La,Sr)CoO3-δ / (La,Sr)2CoO4±δ) an der Grenzfläche Mischleiter / Gas-
atmosphäre zusätzlich um den Faktor 50 [27]. Am Laboratorium für Elektronenmikroskopie 
(LEM) wurde mittels TEM auf atomarer Skala Kobaltoxid nachgewiesen, was die Vermutung 
nahelegt, dass z.B. die Co3O4-Phase oder/und eine Co-reiche Phase in Verbindung mit der       
Erhöhung der katalytischen Eigenschaften steht. Thermodynamische Kalkulationen führten zur 
Erklärung, dass sich während der Temperbehandlung ein Hetero-Interface bestehend aus Sub-
nm-Kristalliten von (La,Sr)2CoO4±δ auf nm-skaligem (La,Sr)CoO3-δ ausbildet, das auch bei höhe-
ren Temperaturen stabiler als die (La,Sr)CoO3-δ-Phase ist [27]. 
Zudem konnte die Sauerstoffflussrate einer BSCF-Membran mit einer nanoporösen 
La0,7Sr0,3CoO3-Schicht vor allem bei dünnen BSCF-Substraten nahezu verdoppelt werden [141]. 















3.1  Probenpräparation 
3.1.1  Pulverherstellung 
Die Pulverherstellung für alle in dieser Arbeit gezeigten Messergebnisse und Analysen wurde am 
IAM-WET durchgeführt. An den Pulvern wurde sowohl die chemische Stabilitätsgrenze mittels 
coulometrischer Titration (siehe hierzu Kapitel 4.3.1.1) bestimmt als auch die CO2- (Kapitel 
4.3.1.2) und thermische-Stabilität (Kapitel 4.3.2) untersucht. Zudem wurden die Pulver verwen-
det, um gasdichte Keramiken (Bulks) und Permeationstabletten herzustellen. Alle in dieser Arbeit 
relevanten Pulver sind in Anhang F.1 Probenübersicht aufgeführt. 
Die einzelnen Prozessschritte sind in Abbildung 3.1 als Ablaufdiagramm schematisch zusam-
mengefasst. Die Pulverpräparation des reinen Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ (BSCF), sowie der         
unterschiedlich kationisch B-Platz-teilsubstituierten Ba0,5Sr0,5(Co0,8Fe0,2)1-xZxO3-, mit einer    
Dotierkonzentration von 0 < x < 0,1 und Dotierelementen Z = Y, Ti, Nb (im Folgenden mit dem 
Schema „BSCF:100xZ“ abgekürzt), wurden mit dem Mischoxid-Verfahren durchgeführt. Hierzu  
wurden die einzelnen Edukte BaCO3, SrCO3 (beide der Firma Merck KGaA, Darmstadt,        
Deutschland, Reinheit BaCO3: Selectipur
®
, Reinheit SrCO3: Technipur
®
) und Co3O4 (chemPUR, 
Karlsruhe, Deutschland, Reinheit: 99,975 %) auf eine definierte Partikelgröße von 500 nm auf-
gemahlen. Fe2O3 (Alfa Aesar, Karlsruhe, Deutschland, Reinheit: 99,5 %) wies schon die           
gewünschten 500 nm auf. Für die Dotierstoffe wurde eine etwas kleinere Partikelgröße von 
300 nm für Y2O3 (Alfa Aesar, Reinheit: 99,99 %) und TiO2 (TILCOM HPT-1, Reinheit: 
>99,95 %) gewählt. Für Nb2O5 (Alfa Aesar, Reinheit: 99,9985 %) wurde diese aufgrund der   
Härte und der damit einhergehenden langen Mahldauer auf 440 nm festgelegt. Die Edukte wur-
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den je nach gewünschter Zusammensetzung (Varianz in Dotierkonzentration, sowie Dotierele-
ment) stöchiometrisch eingewogen und in 200 ml vollentsalztem (VE) (deionisiertem) Wasser 
mit ZrO2-Kugeln in einem Delrin-Becher 24 h auf einer Rollenbank (100 U/min) gemischt. Nach 
einem Filtrierungs- und Trocknungsprozess wurden die Edukte in einem Delrin-Mörser mit ei-
nem Pistill homogenisiert. Zur Ausbildung der gewünschten perowskitischen, einphasig kubi-
schen Gitterstruktur wurde das Gemisch in einem Al2O3-Tiegel dem ersten Kalzinierschritt unter-
zogen.  
Hierbei wird zwischen zwei verschiedenen Kalzinier-Routen unterschieden:  
Kalzinier-Route I: Wird für Pulveranalysen angewandt. Um Phasenveränderungen sowohl durch 
thermische Alterung als auch durch CO2-haltige Atmosphären eindeutig identifizieren zu können, 
müssen die hierfür verwendeten Pulver zu Beginn jeder Analyse kubisch phasenrein sein. Hierfür 
werden die jeweiligen Pulver einmal 10 h bei 1050 °C mit einer Heizrate von 2 K/min kalziniert. 
Es wird, im Gegensatz zu Kalzinier-Route II, nicht zwischen undotiertem BSCF und den unter-
schiedlich dotierten Pulvern unterschieden. Abbildung 3.3 zeigt ein exemplarisches Diffrakto-
gramm dieser Route im Vergleich zu Kalzinier-Route II. 
Kalzinier-Route II: Wird zur Herstellung von keramischen Proben verwendet. Die genauen Kal-
zinier-Temperaturen T, Haltezeiten thalte und Heizraten ΔT der einzelnen Zusammensetzungen 














Kalzinier-Schritt T ΔT thalte tgesamt 
1 880 °C 910 °C 950 °C 2 K/min 120 min 17 h 
2 900 °C 930 °C 970 °C 2 K/min 240 min 19 h 
Tab. 3.1: Kalzinier-Route II zur Herstellung gasdichter keramischer Proben. Das vorangestellte 
„P-“ gibt an, dass es sich um ein Pulver handelt (Nomenklatur siehe Seite 32). 
Diese Route ist aufgrund der möglichst niedrig gewählten Kalziniertemperatur schonender, führt 
daher zu weicheren und weitaus besser verarbeitbaren Pulvern, weist aber direkt nach der Her-
stellung nicht immer die gewünschte kubische Einphasigkeit auf. In Abbildung 3.2 sind die Dif-
fraktogramme der nach Kalzinier-Route II hergestellten Pulver aufgeführt. 
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Abb. 3.1: Ablaufdiagramm für das Mischoxid-Verfahren zur Herstellung von Pulvern aus Oxiden 
und Karbonaten (oranger Bereich: Vorbereitung und Mischung der Edukte, gelb: Ausbildung 
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Abb. 3.2: Diffraktogramme der dotierten Pulver zur Herstellung von keramischen Proben nach 
Kalzinier-Route II.  
Da die Keramiken nach dem Verpressen einer weitaus höheren Sintertemperatur von mind. 
1050 °C ausgesetzt werden, bildet sich so die gewünschte Gitterstruktur aus. Die XRD-Analysen 
an Keramiken sind in Kapitel 3.1.2, Abbildung 3.6 aufgezeigt. Die entsprechenden Kalzinier-
Temperaturen wurden für Y-dotiertes BSCF bestimmt. Anhand dieser Erfahrungswerte wurden 
alle nachfolgenden dotierten und das kodotierte (BSCF5Y5Ti) Pulver wie BSCF:10Y kalziniert, 
um die Einphasigkeit weitgehend sicherzustellen. Der Grund für eine höhere Kalzinier-Tempe-
ratur für BSCF:1Y konnte nicht identifiziert werden. 
Zwischen den beiden Kalzinierschritten (Kalzinier-Route II) wird das Produkt im Mörser homo-
genisiert und eine erste XRD-Analyse durchgeführt. Der zweite Kalzinierschritt sorgt dafür, dass 
sich der Perowskit weitestgehend ausgebildet hat. Die entsprechenden Diffraktogramme der     
unterschiedlich kalzinierten Pulver sind in Abbildung 3.3 dargestellt.  
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Abb. 3.3: Diffraktogramme der beiden unterschiedlichen Kalzinier-Routen I und II, exemplarisch 
gezeigt für BSCF. Kalzinierschritt 1 der zweiten Route zeigt prägnante Restkarbonate, die Bil-
dung der perowskitischen Struktur ist schon deutlich zu erkennen. Im zweiten Kalzinierschritt 
sind die Karbonate komplett zerfallen, der Perowskit liegt in seiner kubischen Gitterstruktur vor. 
Zum Schluss werden die jeweiligen Produkte in VE-Wasser (vollentsalztem Wasser) und ZrO2-
Kugeln in einem Delrin-Becher auf einen D50-Wert von 2 µm gemahlen, filtriert, getrocknet und 
abgefüllt. Das „P-“ vor jeder Zusammensetzung kennzeichnet eine Pulvercharge. Die fertigen 
Pulver weisen eine weitestgehend monomodale Partikelgrößenverteilung auf, wie in Abbildung 
3.4 rechts an BSCF:10Y dargestellt. 
 
Abb. 3.4: REM-Bild (links) und dazugehörige monomodale Partikelgrößenverteilung (rechts) mit 
einem D50-Wert von 2 µm, hergestellt nach Kalzinier-Route II, exemplarisch an P-BSCF:10Y-41. 
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Probenbezeichnung für Pulver:                                                                                                   
P-BSCF: 100 · Dotierkonzentration Dotierelement - Fortlaufende Nummer 
z.B.: P-BSCF-40 (ohne Dotierung) 
 
3.1.2  Gesinterte Keramikproben 
Aus den in Kapitel 3.1.1 präparierten Pulvern wurden gasundurchlässige quaderförmige Kerami-
ken (Bulks) hergestellt. Diese dienten sowohl zur Bestimmung der elektrischen Leitfähigkeit als 
auch zur mikrostrukturellen Untersuchung an gealterten (ausgelagerten) Proben. Zudem wurden 
tablettenförmige Keramiken (Tabletten) in zwei unterschiedlichen Durchmessern hergestellt. Die 
Tabletten mit dem kleinen Durchmesser von ca. 13 mm wurden für XRD-Analysen verwendet 
(Kapitel 4.3.1.2.2). Hieran wurde die CO2-Stabilität in situ mittels HT-Kammer untersucht. Die 
großen Tabletten mit einem Durchmesser von ca. 17 mm dienten zur Messung der Permeation 
(am FZJ, siehe Kapitel 4.3.3.2, bzw. 4.4.2) sowie zu Spin-Coating-Beschichtungen zur Untersu-
chung des Grenzschichtverhaltens von LSC auf BSCF (näheres hierzu in Anhang D und E). Alle 
in dieser Arbeit untersuchten und vermessenen keramischen Bulk-Proben sind in Anhang F.2 
Probenübersicht im Detail aufgeführt und am IAM-WET hergestellt worden. 
Zur Herstellung gasdichter Keramiken wurden die Pulver aus Kapitel 3.1.1 verwendet. Das       
jeweilige Pulver wurde im Verhältnis 10:1 mit dem organischen Bindemittel Mowiol (Polyvi-
nylalkohol) Typ 18-88 im Achatmörser vermengt. Die maximale Pulvereinwaage ist hierbei auf-
grund der Mörsergröße auf 15 g beschränkt (Anteil Mowiol hier 1,5 g). Die Mischung galt als 
ideal, sobald sich eine schuppenartige Konsistenz ausbildete. Die Vermengung wurde danach 
granuliert. Hierzu wurde eine zweistufige Siebkolonne mit einer groben und einer feinen        
Maschung von 500 µm und 100 µm verwendet. In dem groben Sieb befanden sich fünf ZrO2-
Kugeln mit einem Durchmesser von 1 cm. Für die Herstellung der Grünlinge wurde nur das Gra-
nulat aus dem feinen Siebboden verwendet, welches nunmehr eine Partikelgröße < 500 µm und 
> 100 µm hatte. Pulverreste aus dem groben Sieb und der Auffangschale wurden zwischendurch 
im Achatmörser wieder homogenisiert und erneut gesiebt, um den Ausschuss möglichst gering zu 
halten. Das Granulat wurde in die entsprechende Pressform gefüllt und uniaxial zuerst vorver-
dichtet, entspannt und danach verpresst. Die genauen Mengen, sowie die dazugehörigen Verdich-
tungsbedingungen, sind in Tabelle 3.2 aufgeführt. 
Bei der Wahl der Probengeometrie wurde darauf geachtet, dass das Verhältnis von Gesamtlänge 
(Bulk) bzw. Durchmesser zur Probendicke ca. 10:1 betragen sollte (nicht weniger als 10:2), um 
eine möglichst homogene Dichteverteilung zu gewährleisten [144;145].  
  







Bulk 20 x 7 mm
2
 1 g 100 bar, 30 s 120 bar, 60 s 




















Tab. 3.2: Parameter zur Herstellung von Grünkörpern. 
Die so hergestellten Grünlinge wurden geometrisch vermessen und die Gründichte bestimmt. Die 
optimale Gründichte beträgt ca. 60 % der theoretischen Dichte des jeweiligen Materials und ist in 
Anhang F.2 Probenübersicht ausgeführt. Zur Herstellung von gasdichten Keramiken müssen die 
Grünkörper gesintert werden. Diese wurden hierzu auf einem der Materialzusammensetzung    
angepassten Pulverbett in einem Korund- (Al2O3) Tiegel in einem Kammerofen (siehe hierzu  
Kapitel 3.1.5) gesintert. Hierzu wurde die Temperatur um 1 K/min auf 500 °C erhöht und 1 h bei 
dieser Temperatur gehalten, um den organischen Binder rückstandslos auszubrennen. Im zweiten 
Schritt wurde mit 5 K/min auf die maximale Sintertemperatur Tmax gefahren und diese für 2 h 
gehalten. Letztlich wurde die Temperatur mit 5 K/min auf RT abgesenkt. Sowohl die jeweiligen 
Dotierelemente als auch die gewählten -konzentrationen nehmen einen starken Einfluss auf die 
Sinterbedingungen. Abbildung 3.5 veranschaulicht exemplarisch den Einfluss der 10 mol%       
Y-Dotierung auf den B-Platz des BSCF.  
Im Detail werden die Einflüsse der Dotierungselemente und deren -konzentration auf die Porosi-
tät und Korngröße in Kapitel 4.1 dargelegt. Zusammenfassend sind die Endtemperaturen aller 
Materialzusammensetzungen in Tabelle 3.3 aufgelistet. 










Tab. 3.3: Sintertemperaturen aller in dieser Arbeit gezeigten untersuchten Materialzusammenset-
zungen auf Basis von BSCF. Das vorangestellte „B-“ kennzeichnet eine gasdicht gesinterte      
keramische Probe („Bulk“). 
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Abb. 3.5: REM-Aufnahmen an Bruchkanten von unterschiedlich gesinterten BSCF:10Y-Kerami-
ken mit einer 20.000-fachen Vergrößerung. Die Zahlen links oben geben die entsprechend        
gewählten maximalen Sintertemperaturen an. Das Kornwachstum steigt mit steigender Tempera-
tur an, die Porosität nimmt entsprechend ab. Bei 1000 °C ist noch deutlich eine offene Porosität 
erkennbar. Bei einer Temperatur um 1100 °C sind die Körner so stark zusammengewachsen, 
dass sich eine geschlossene Porosität ausbildet.  
Die dicht gesinterten keramischen Proben werden zwecks Abgrenzung zu Pulverproben mit      
einem „B“ (wie „Bulk“) gekennzeichnet. Die Porosität wurde mit einem am IAM-WET ent-
wickelten Graustufen-Algorithmus
7
 in MATLAB Simulink bestimmt. Hierbei wurde sowohl die 
Canny- [146] als auch die Sobel-Kantendetektion [147] verwendet und miteinander vergleichen. 





 zu gewährleisten, wurden alle gesinterten Keramiken auf ca. 
1 mm gedünnt und einem dreistufigen Polierprozess unterworfen, aufgelistet in Tabelle 3.4. 
XRD-Analysen an optimal gesinterten und polierten BSCF:Y-Keramiken sind exemplarisch in 
Abbildung 3.6 aufgeführt. 
Zur Messung der elektrischen Leitfähigkeit wurden die polierten Proben (endgültige Abmaße ca.: 
17,5 x 6 x 1 mm
3
) mit Platin vierpunktkontaktiert. Hierzu wurde eine speziell angefertigte Sput-
termaske verwendet, die einen definierten Abstand zwischen den inneren Spannungs-             
abgriffen ermöglichte.  
                                                 
7
 Studentische Hilfskraft: Jonas Krimmer, IAM-WET, KIT. 
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Korngröße #120 #1200 9 µm 3 µm 1 µm 
Lubrikant Wasser Wasser - - - 
Rotation / 
U·min-1 
300 300 150 150 150 
Kraft / N ca. 25 ca. 25 ca. 25 ca. 25 ca. 25 
Zeit bis plan ca. 2 min ca. 2 min ca. 5 min ca. 5 min 
* PS (Polierschritt)       ** Struers GmbH 
Tab. 3.4: Arbeitsschritte zur Nachbearbeitung der gesinterten gasdichten Keramiken. 



















Abb. 3.6: Diffraktogramme der optimal gesinterten und polierten Keramiken (kleine Tabletten) 
am Beispiel BSCF und BSCF:10Y. Wie auch in den Pulveranalysen zu sehen, wird das Gitter 
durch die Dotierung von Y aufgeweitet (Peakshift hin zu kleineren Winkeln).  
Der Abstand der inneren Pt-Elektroden betrug 7 mm, der der äußeren 13 mm, die Breite der      
jeweiligen Elektroden wurde auf 1 mm festgelegt. Eine genaue Kenntnis der Probengeometrie der 
stromdurchflossenen Bulkfläche sowie der Abstand zwischen den inneren Spannungselektroden 
sind für die Berechnung der elektrischen Leitfähigkeit unabdingbar (siehe hierzu Kapitel 3.3.2). 
Zum Aufbringen der Pt-Kontakte wurde eine Magnetron-Sputteranlage (Von Ardenne CS730S) 
mit einem Standard Argon-Fluss von 80 sccm, einem Pumpendruck von 5·10
-3
 bar und einer  
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DC-Stromquelle (für Metalle) verwendet. Die Sputterzeit betrug ca. 7 min, was einer resultieren-
den Schichtdicke von ca. 700 nm entspricht. Auf diese gesputterten Kontakte wurde mit Pt-Draht 
und einer frittenfreien (frei von Si) Pt-Paste die elektrische Kontaktierung hergestellt. Die         
Pt-Paste wurde mit eine Heizrate von 5 K/min auf 180 °C, 350 °C und letztlich auf 1050 °C auf-
geheizt und jeweils 30 min bei der entsprechenden Temperatur gehalten. Abbildung 3.7 zeigt die 
Bearbeitungsschritte zur Herstellung reproduzierbarer Keramiken zur Messung der elek-         
trischen Leitfähigkeit. 
Abb. 3.7: Bearbeitungsschritte zur Herstellung keramischer Proben zur Messung der elektrischen 
Leitfähigkeit: a) gesinterte unbehandelte Keramik, b) polierter, gedünnter und mit Pt-Kontakten 
besputterter Bulk, c) mit Pt-Draht und -Paste fertig kontaktierte Probe. 
Probenbezeichnung für Keramiken (Bulks):                     
B-BSCF: 100 · Dotierkonzentration Dotierelement - Fortlaufende Nummer 
z.B.: B-BSCF:10Y-560 (Dotierkonzentration: 0,1 mol% und Dotierelement: Y) 
 
3.1.3  Beschichtete Keramikproben 
Die detaillierte Synthese des Beschichtungssols ist in [24] ausführlich erläutert. Das hier in dieser 
Arbeit verwendete Sol weist einen Gewichtsanteil von 10 % La0,6Sr0,4CoO3-δ, gelöst in Propion-
säure (C2H5COOH), auf. Bei den Substraten wurde sowohl undotiertes als auch Y-dotiertes 
BSCF verwendet. Je nach Anwendungszweck wurden Bulks (für kinetische Untersuchungen, 
Kapitel 4.4.4), kleine Tabletten (Ø 15 mm, zu Beschichtungsversuchen, Anhang D) oder große 
Tabletten (Ø 20 mm, zur Analyse des Grenzschichtverhaltens, Anhang E) beschichtet. Die ver-
wendeten Keramiken wurden zuvor dem in Kapitel 3.1.2, Tabelle 3.4 beschriebenen Poliervor-
gang unterzogen. 
Die Beschichtung der BSCF-und BSCF:Y-Substrate erfolgte mittels Tauch- (dip-coating) oder 
Schleuderbeschichtung (spin-coating). Die Tauchbeschichtung wurde mit einer am IAM-WET 
entwickelten Apparatur durchgeführt. Die Eintauchgeschwindigkeit betrug 110 mm/min mit einer 
Verweildauer von 10 s, die Ziehgeschwindigkeit wurde auf 40 mm/min festgelegt. 
Bei der Schleuderbeschichtung kam eine SPIN 150-V3 (SPS Coating, Niederlande) zum Einsatz. 
Die Beschichtungen wurden im institutseigenen Reinraum (Anzahl Partikel/m
3
 > 1000)      
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durchgeführt. Das Beschichtungssol wurde mit Hilfe einer Pipette zum einen von Hand zum   
anderen beim Beschleunigungsvorgang mittig von oben dem Substrat zugeführt. Bei letzterem 
wurde eine Menge von 9 bis 15 µl verwendet. Die Umdrehungszahl (rpm, rounds per minute) 
wurde konstant auf 2000 rpm gehalten. Die Beschleunigung (rpm/s, rounds per minute per     
second) wurde von 200 bis 800 rpm/s variiert und die Schleuderzeit betrug 20 s bzw. 30 s. 
Alle Substrate wurden vor der Beschichtung 5 min in Isopropanol im Ultraschallbad gereinigt. 
Nach der Beschichtung wurden die Proben 5 min bei RT und danach weitere 5 min in einem auf 
170 °C vorgeheizten Trockenschrank getrocknet und einem Kalzinierschritt unterzogen. Hierbei 
wurden die beschichteten Substrate in einem LSC-Pulverbett in einem Al2O3-Tiegel mit Deckel 
in einem speziellen Schichtaufbau (siehe hierzu Abbildung 3.8) mit einer Heizrate von 3 K/min 
auf 700 °C aufgeheizt und sofort wieder mit 10 °C/min auf RT abgekühlt (engl.: rapid thermal 
annealing). Hierbei bildet sich die Perowskitstruktur aus und die Metallorganiken des Sols zer-
fallen aufgrund der thermischen Behandlung. Die resultierenden Schichtdicken betrugen, abhän-
gig von Beschichtungsparametern und -durchführungen 100…500 nm, wobei eine homogene 
rissfreie Oberflächenverteilung nur bei Schichtdicken < 200 nm gewährleistet werden konnte. Bei 
der Auftragung mehrerer Schichten wurde zwischen den Schleuderbeschichtungen eine fünf-
minütige Trocknung bei RT durchgeführt. Die Partikelgröße der Funktionsschicht beträgt 
10...30 nm, diese weist eine Porosität von ca. 30 % auf. 
Abb. 3.8: Schichtaufbau zur Kalzinierung der LSC-Schicht auf einem beliebigen Substrat. 
Die detaillierten Präparationsparameter und die resultierenden Beschichtungen sind in Anhang D 
bzw. F.3 aufgeführt. 
 
3.1.4    Spezielle präparative Verfahren  
3.1.4.1   Präparation für REM- und TEM-Analysen (LEM) 
Die Probenpräparation für einige REM- und alle TEM-Analysen wurde, wie auch die Analysen 
selbst (siehe Kapitel 3.2.6, 4.3.2.2.1 sowie 4.3.3.2), am Laboratorium für Elektronenmikroskopie 
(LEM), Karlsruher Institut für Technologie (KIT) von Frau Virginia Wilde M. Sc. und 
Substrat (z.B. BSCF)
(beidseitig mit LSC beschichtet)
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Dr. rer. nat. Matthias Meffert durchgeführt. Alle diese vom LEM durchgeführten Analysen und 
Aufnahmen sind entsprechend mit dessen Institutslogo kenntlich gemacht. 
Alle in dieser Dissertation veröffentlichten TEM-Analysen wurden im Rahmen einer Kooperation 
mit dem Laboratorium für Elektronenmikroskopie (LEM), Karlsruher Institut für Technologie 
(KIT) aufgenommen und im Rahmen eines DFG-Projektes
8
 untersucht. Das Grenzschichtverhal-
ten zwischen dotierten und undotierten BSCF-Substraten und der nanoporösen LSC-Funktions-
schicht (siehe hierzu Anhang E) wurde von Frau Virginia Wilde M. Sc. untersucht, alle anderen 
TEM-Aufnahmen wurden von Dr. rer. nat. Matthias Meffert angefertigt. Die hierfür verwendeten 
Mikroskope, entsprechenden Detektoren, Analysemethoden sowie benötigten Gerätekonfigurati-
onen können im Detail der Dissertation von Dr. rer. nat. Matthias Meffert entnommen            
werden [148]. 
Zur mikroskopischen Fremdphasenanalyse wurden die Proben am LEM erneut einem Diamant-
polierprozess mit einer Korngröße von 30 µm bis 0,5 µm unterzogen. Um Zweitphasen sichtbar 
zu machen, wurden die Probenoberflächen mit einer kolloidalen SiO2/Wasser-Suspension    
(MasterMet2, ITW Test & Measurement GmbH, Düsseldorf, Germany) angeätzt. Dieser Ätzpro-
zess greift die verschieden harten Phasen im zu untersuchenden Material so an, dass topographi-
sche Unterschiede sichtbar werden und so im REM mikrostrukturell untersucht und im EDX auf 
ihre elementare Zusammensetzung hin analysiert werden können. Explizit wird diese Vorge-
hensweise in [17] erläutert. 
Die Proben für die TEM-Analysen wurden konventionellen Präparationsmethoden unterzogen. 
Dies beinhaltet zum einen das Schneiden des Probenmaterials in dünne Scheibchen, die dann per 
Schleifverfahren gedünnt und poliert werden. Damit die Elektronen das Material durchstrahlen 
können, müssen die Probenscheibchen einem zusätzlichen Dimple-Prozess (Muldenschleifer) 
unterzogen werden. Hierbei wird von beiden Seiten eine Kuhle in das Material poliert, bis mittig 
eine Restdicke von ca. 1…2 µm übrig bleibt. Anschließend wird die Probe Ionen-geätzt. Hierbei 
werden mit einer Energie von 2 kV hochenergetische Ar
+
-Ionen mit einem Präzisions-Ionen-
Ätzsystem (Gatan inc., model: 691) auf das Material geschossen, bis sich mittig ein kleines Loch 
ausbildet. Dieser entstandene Lochrand ist nun dünn genug, um TEM-Aufnahmen in diesem    
Bereich zu ermöglichen. Um Aufladungsphänomene zu vermeiden, wurden die Proben mit einem 
dünnen Kohlefilm beschichtet. Alle TEM-Analysen wurden mit einem Philips CM200FEG/ST 
und einem FEI Titan
3
 80-300 mit 200 kV bzw. 300 kV und einer räumlichen Auflösung von klei-
ner 0,1 nm durchgeführt. 
  
                                                 
8 Deutsche Forschungsgemeinschaft (DFG): “Leistungsfähige mischleitende Membranen mit nanoskaligen Funkti-
onsschichten”, 2015-2018. 
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3.1.4.2   Präparation für die APT 
Die BSCF- und BSCF:10Y-Proben für die atomsondentomographischen Untersuchungen wur-
den, wie bereits in Kapitel 3.1.1 und 3.1.2 beschrieben, standardmäßig hergestellt. Um den Ein-
fluss der Y-Dotierung auf das BSCF-System zu evaluieren, wurden die Proben entsprechend 
thermisch ausgelagert (siehe hierzu Kapitel 3.1.5 (thermische Behandlung)). Die Referenzproben 
wurden für ca. 24 h bei 1000 °C erhitzt. Die Analyseproben wurden zusätzlich für ca. 10 d bei 
800 °C ausgelagert. Sowohl die Referenz- als auch die Analyseproben wurden nach der einge-
haltenen Haltezeit im Wasserbad abgeschreckt. 
Die weitere Probenpräparation wurde von Dr. Thomas Kresse am Institut für Angewandte Mate-
rialien – Werkstoffkunde (IAM-WK) am Karlsruher Institut für Technologie durchgeführt. 
Für die Phasenanalyse mittels APT werden sehr spitze, nadelförmige Proben mit einer Länge von 
ca. 1,5 µm und einem Radius < 100 nm benötigt [149]. Diese können mit Hilfe einer Ionenfein-
strahlanlage (FIB/SEM) (Dual Beam System FEI Strata 400S) an den analytisch interessanten 
Stellen aus der Keramik herausgeschnitten werden [150]. Die „Lift-out-Methode“ (Mikromanipu-
lator) erlaubt das Platzieren der BSCF-Spitze auf einem vorgefertigten Si-Probenträger. Das zu 
untersuchende Material wird dann mit einer Pt-Abscheidung an der Si-Mikrospitze fixiert. Zum 
Schluss wird die komplette Spitze ringförmig abgefräst, um eine spitze nadelförmige Probe zu 
erhalten. Abbildung 3.9 zeigt eine solche Probenspitze. 
 
Abb. 3.9: Fertig präparierte Probenspitze für atomsondentomographische Elementanalysen. 
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3.1.4.3   Präparation zur Analyse des Grenzschichtverhaltens  
 LSC-beschichteter Keramikproben 
Um EDXS-Analysen an LSC-beschichteten BSCF- und BSCF:10Y-Substraten durchführen zu 
können, wurden die keramischen Substrate einem speziellen Verfahren unterzogen, um eine mög-
lichst glatte Oberfläche zu erhalten. Hierfür wurden die großen Tabletten (Herstellung siehe  
hierzu Tabelle 3.2) nach der Politur (Tabelle 3.4) einer zusätzlichen thermischen Behandlung 
(„Temperung“) ausgesetzt. Das Temperprofil wurde wie folgt gewählt: Mit einer Heizrate von 
3 K/min wurden 1000 °C angefahren, hier 3 h gehalten und mit einer Abkühlrate von 5 K/min auf 
RT abgekühlt. Nach der Temperung der Substrate wurde, wie in Kapitel 3.1.3 beschrieben, die 
LSC-Funktionsschicht aufgebracht. Hierfür wurden 15 µl LSC-Sol per Schleuderbeschichtung 
aufgetragen, die Parameter wurden auf 2000 Umdrehungen pro Minute (revolutions per minute, 
rpm) mit einer Beschleunigung von 800 rpm/s und einer Rotationszeit von 30 s festgelegt. Diese 
Prozedur wurde zweimal durchgeführt, um eine möglichst dicke Funktionsschicht zu erhalten. 
Zwischen den beiden Beschichtungsdurchläufen wurden die Substrate 5 min in Raumluft        
getrocknet. Auch hier wurde die Schleuderbeschichtung im institutseigenen Reinraum durchge-
führt. Die LSC-Funktionsschicht wurde wie in Kapitel 3.1.3 beschrieben kalziniert. Die Ergeb-
nisse zum Grenzschichtverhalten werden in Anhang E aufgezeigt. 
 
3.1.5  Thermische Behandlung 
Thermische Herstellungsprozesse für sowohl Pulver als auch Keramiken wurden in Öfen der 
Firma Nabertherm unter Umgebungsatmosphäre durchgeführt. Die Pulver wurden hier kalziniert, 
die Keramiken gesintert, elektrisch kontaktiert (Einbrennen der Pt-Paste) und ggf. ausgelagert 
(thermisch gealtert). Die entsprechenden Heizprofile (Heizraten, Haltezeiten, Temperaturen) sind 
aus Kapitel 3.1 zu entnehmen. Sofern nicht anders angegeben wurden alle thermisch gealterten 
Proben nach Ablauf der Auslagerungszeit in Wasser mit einer Temperatur von ca. 15 °C abge-
schreckt, um mögliche HT-Phasenbildungen zu konservieren und deren thermodynamische 
Rückbildung während des Abkühlens zu unterbinden. 
 
3.2  Chemische und mikrostrukturelle Charakterisierung 
3.2.1  Partikelgrößenanalyse 
Mit Hilfe von Laserbeugung an unterschiedlich großen Partikeln kann anhand des Interferenz-
verhaltens die Partikelgröße und die Größenverteilung an Pulvern bestimmt werden. Die         
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Partikelgrößen der eigens am IAM-WET hergestellten Pulver wurden mit einem CILAS 1064L       
Particle Sizer in einem Bereich von 0,04 bis 500 µm bestimmt. Hierzu werden nacheinander au-
tomatisch fünf Messungen durchgeführt (siehe hierzu Bild 3.4, rechts in Kapitel 3.1.1). Hierbei 
richtet man sich nach dem sogenannten D50-Wert, der die mittlere Partikelgröße angibt und sich 
in der Dichteverteilungskurve als lokales Maximum zeigt. Dies wird auch als monomodale Ver-
teilung bezeichnet. Finden sich beim D50-Wert zwei oder mehrere Maxima, so spricht man von 
einer bi- bzw. multimodalen Verteilung. Für unsere Anwendungen wird eine monomodale Parti-
kelgrößenverteilung angestrebt, um möglich reproduzierbare Pulver mit einer definierten        
Partikelgröße zu gewährleisten. 
 
3.2.2  Dilatometer 
Das Sinterverhalten der unterschiedlichen Materialien wurde mit einem Dilatometer DIL 402 C 
der Firma NETZSCH analysiert. Hierbei wird die Längenänderung eines Grünkörpers unter Ein-
fluss eines entsprechenden Temperaturprofils in Abhängigkeit von der Zeit aufgezeichnet. Die 
Längenänderung setzt sich zusammen aus der Wärmeausdehnung des Materials und dem Sinter-
schrumpf (< 0). Die Wärmeausdehnung kann wie folgt berechnet werden: 
therm 0L L T         (3.1) 
wobei α > 0 der Längenausdehnungskoeffizient ist, der bei BSCF sowohl temperatur- als auch 
sauerstoffpartialdruckabhängig ist [31], L0 ist die Länge der Probe bei der Ausgangstemperatur 
der Messung und ΔT stellt die durchlaufene Temperaturänderung dar. Der effektive Sinter-
schrumpf kann somit ermittelt werden. 
Die Temperatur wurde mit 5 K/min auf 1050 °C (für BSCF) erhöht, 2 h bei dieser Temperatur 
gehalten und danach wieder mit der gleichen Heizrate auf RT abgekühlt. Die vermessenen Grün-
körper hatten einen Durchmesser von ca. 6 mm und eine Höhe von ca. 5 mm. Abbildung 3.10 
zeigt die entsprechende Dilatometermessung exemplarisch für BSCF. Im Anfangsstadium      
(Bereich I) findet noch keine merkliche Längenänderung statt. Erst ab einer Temperatur von     
ca. 750 °C beginnt der Schwindungsprozess (Bereich II). Nach 85 min ist die Versinterung kom-
plett abgeschlossen (Bereich III). In diesem Endstadium ist eine Längenänderung kaum noch zu       
beobachten. In diesem Bereich findet nunmehr das Kornwachstum statt. Das bedeutet, dass die 
2 h Haltezeit, die für die Herstellung der Keramiken gewählt wurde, ausreichend ist, um eine 
vollständige Versinterung zu gewährleisten und eine möglichst porositätsfreie Probe herzustellen. 
Die aus dem gewählten Sinterprofil resultierenden Porositäten sind aus Kapitel 4.1 zu entnehmen. 
Die Probenpräparation zur Herstellung einer gasdichten Keramik ist ausführlich in                  
Kapitel 3.1.2 erläutert. 
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Abb. 3.10: Dilatometermessung zur Bestimmung der Sinteraktivität an BSCF. Oben: Längenän-
derung, die gestrichelte Linie zeigt den realen Verlauf der Längenänderung abzüglich der     
thermischen Ausdehnung an. Unten: Längenänderungsrate. In rot jeweils das abgefahrene Tem-
peraturprofil. Nach ca. 85 min ist der Sintervorgang bei einer Endtemperatur von 1050 °C kom-
plett abgeschlossen. 
 
3.2.3  Thermogravimetrie (TG) 
Die zeit- und temperaturabhängige Massenänderung der Pulver wurde unter Einfluss einer CO2-
haltigen Atmosphäre mit einer Thermowaage TG 439 der Firma NETZSCH untersucht. Voraus-
setzung dieser Messmethode sind Stoffumwandlungen unter Bildung flüchtiger Komponenten, 
wie z.B. Gase, die sich durch Oxidation oder Zersetzung mit der jeweiligen Probe bilden [151]. 
Das Referenzgewicht stellt hierbei Al2O3 mit annähernd gleicher Masse dar, welches in dem ver-
wendeten Temperaturbereich inert ist und somit selbst keine Massenänderung aufweist. Sowohl 
die Pulverprobe als auch das Al2O3 wurden in einem Pt-Tiegel thermogravimetrisch vermessen. 
Die Pulverproben wurden mit einer Heizrate von 1 K/min und einer Temperatur um 800 °C in 
einer Atmosphäre von 10 % CO2 in syn. Luft (20,5 ± 0,5 % O2 in N2, Air Liquide, Alphagaz™) 
aufgeheizt und der Masseverlust mit einer Empfindlichkeit von 1 µg im 100 mg Wägebereich 
aufgezeichnet. Der eingestellte Gasfluss betrug 90 ml/min. 
Die Ergebnisse der thermogravimetrischen Untersuchungen sind in Kapitel 4.3.1.2.1 zu finden. 
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3.2.4   Röntgendiffraktometrie (XRD) 
Chemische Zusammensetzungen können mit Hilfe einer Röntgenbeugungsanalyse (X-ray dif-
fraction, XRD) ermittelt werden. Hierbei können die aufgenommenen Spektren anhand von Refe-
renzdiffraktogrammen aus der Literatur verglichen und die entsprechenden Phasenbildungen 
identifiziert werden.  
3.2.4.1  Messmethodik 
Alle röntgendiffraktometrischen Analysen an Pulvern und Keramiken wurden mit einem Siemens 
D8-ADVANCE A25 Spektrometer (Bruker-AXS, Karlsruhe, Deutschland) mit einer CuKα-
Strahlung (λ = 1,5406 Å) unter Verwendung eines Liniendetektors durchgeführt. Parallele mono-
chromatische Röntgenstrahlen treffen unter dem Glanzwinkel Θ auf die zu untersuchende Probe 
und werden an deren Gitterebenen gebeugt. Der 2Θ-Winkelbereich wurde von 20° bis 80° abge-
fahren mit einer Schrittweite von 0,01°. Der Röntgenstrahlengenerator wurde mit einem Röhren-
strom von 40 mA und einer Spannung von 40 kV betrieben.  
Pulveranalysen wurden mit der Bragg-Brentano-Konfiguration auf einem rotierenden Probenhal-
ter (5 rpm) und mit einer Abtastgeschwindigkeit von 1 s pro Schritt vermessen. 
Hochtemperatur-Messungen an kleinen Tabletten (Ø ≈ 13 mm) wurden in entsprechend definier-
ten Atmosphären (~ 10
-5
 bar < pO2 < 0,21 bar) in einer Hochtemperaturkammer (XRK 900,     
Anton Paar) mit Hilfe eines Göbelspiegels für Parallelstrahl-Diffraktometrie mit einer Abtastge-
schwindigkeit von 0,4 s pro Schritt untersucht. Aufgrund der hohen Intensitäten dieser Messkon-
figuration sind hier kürzere Abtastgeschwindigkeiten bzw. Messzeiten im Vergleich zur     
Bragg-Brentano-Konfiguration möglich [152]. Die Proben wurden zunächst bei Raumtemperatur 
(RT) vermessen, dann mit einer Heizrate von 12 K/min auf 900 °C aufgeheizt und absteigend alle 
100 °C-Schritte ein Diffraktogramm aufgenommen. Letztlich wurde die Probe erneut bei RT 
(25 °C) vermessen. Die Haltezeiten thalte für die entsprechenden Temperaurbereiche bzw. pO2-
Bereiche sind aus Tabelle 3.5 und 3.6 zu entnehmen. Die Flussraten für die unterschiedlichen 
Atmosphären von synthetischer Luft (20,5 ± 0,5 % O2 in N2, Air Liquide, Alphagaz™) bis hin zu 
reinem N2 betrugen 100 ml/min. Die Messungen in unterschiedlichen Sauerstoffpartialdruckbe-
reichen wurden von 0,21 bar (1. Messung) bis hin zu 10
-3
 bar (4. Messung) durchgeführt. Die 
Gitterkonstanten und Ausdehnungskoeffizienten in reinem Stickstoff wurden temperaturabhängig 
separat analysiert (siehe hierzu Kapitel 4.2). Die gemessenen Diffraktogramme wurden mit dem 
Auswerteprogramm EVA
9
 der Firma Bruker-AXS mit Spektren aus Datenbanken
10,11
 verglichen, 
um eine qualitative Phasenanalyse vorzunehmen. 
                                                 
9
 EVA V2, Release 2015, ©Bruker AXS 2010-2015, Version 4.1.1 
10
 Crystallography Open Database (REV 89244 2013.10.11) 
11
 PDF-2 2002 (Sets 1-52 plus 65 plus 70-89) 
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Messung 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11 
T / °C 25 900 800 700 600 500 400 300 200 100 25 
thalte / min 0 10 10 30 120 120 120 10 10 10 10 
Tab. 3.5: Haltezeiten bei den entsprechenden Temperaturen zur Äquilibrierung der keramischen 
Proben für die Bestimmung der Gitterkonstanten und der Ausdehnungskoeffizienten. 
 
pO2 / bar 0,21 0,1 0,01 0,001 reiner N2 
thalte / min 15 20 30 100 10 
Tab. 3.6: Haltezeiten bei den Sauerstoffpartialdruckbereichen bei 900 °C. Die hier angegebenen 
Haltezeiten geben die Äquilibrierungszeiten (bestimmt aus Abbildung 4.7 aus Kapitel 4.2) an. Bei 
der pO2-Variation (0,1…10
-3
 bar) kommt noch eine zehnminütige Wartezeit hinzu, die durch den 
Atmosphärenaustausch in den Gaszuleitungen und der HT-Kammer resultiert [153]. 
Bei allen in dieser Arbeit gezeigten Spektren wurde sowohl die Untergrund- als auch die CuKα2-
Strahlung abgezogen. Die Kβ-Strahlung wird standardmäßig durch eine seriell zum Strahlengang 
geschaltete Blende herausgefiltert [152]. 
Rietveld Analysen wurden mit der Software TOPAS (Bruker-AXS) durchgeführt. Beim Daten-
import war ein Abzug der Untergrund- und CuKα2-Strahlung nicht von Nöten, da TOPAS diese 
Korrekturen selbstständig durchführt. Die Bestimmung der Gitterkonstanten wird explizit in fol-
gendem Kapitel (3.2.4.2) erläutert. Die Ergebnisse hierzu und die entsprechenden Ausdehnungs-
koeffizienten werden in Kapitel 4.2 aufgezeigt. 
 
3.2.4.2  Bestimmung der Gitterkonstanten und Ausdehnungskoeffizienten 
Unter Verwendung des Göbelspiegels, in Zusammenhang mit der Hochtemperaturkammer zur in-
situ-Bestimmung der Gitterkonstanten, musste ein neuer Standard zur Auswertung der Spektren 
entwickelt werden.  
Bei der Rietveld-Analyse wird bei der Aufnahme der Diffraktogramme von einem divergenten 
Strahlenverlauf ausgegangen. Dies sorgt jedoch bei in-situ-Messungen, bedingt durch die thermi-
sche Ausdehnung der Probe, für einen Höhenfehler in z-Richtung. Unter Verwendung des      
Göbelspiegels (parallel beam diffraction, PBD) kann aufgrund des parallelisierten Strahls des 
parabelförmigen Multi-Layer-Spiegels dieser Fehler korrigiert werden, was den Einsatz des    
Göbelspiegels in Zusammenhang mit in-situ-Analysen unabdingbar macht. 
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Die geräteeigene Software TOPAS bot jedoch keine Berücksichtigung des Göbelspiegels bei der 
Auswertung der Gitterkonstanten an. Eine Rekonstruktion des Spektrums unter Berücksichtigung 
der Geräteparameter wurde so verfälscht, was sich in einer imaginären Peakaufspaltung im Dif-
fraktogramm äußerte. Aufgrund dessen wurde ein neuer Standard zur Bestimmung der Gitterpa-
rameter mit Göbelspiegel entwickelt.  
Prinzipiell werden die Gitterkonstanten unter Berücksichtigung sämtlicher Gerätekonfigurationen 
und Materialparameter mathematisch bestimmt. Die Auswertesoftware TOPAS generiert eine 
Modellfunktion, die im Idealfall mit dem realen Diffraktogramm übereinstimmt. Abbildung 3.11 
zeigt ein entsprechendes Diffraktogramm einer BSCF-Pulverprobe. 
 
 
Abb. 3.11: Fitergebnis des kubischen Hauptpeaks (Gitterebene 110) einer BSCF-Pulverprobe. In 
schwarz das gemessene Diffraktogramm, in rot der mathematische Fit und in grau die entspre-
chenden Fehler. 
Zur Berücksichtigung des Göbelspiegels wurde sowohl ein Korrekturfaktor bei der Verschiebung 
in z-Richtung, als auch bei der Neigung der Probe im Auswerteprogramm TOPAS hinterlegt, um 
die von der Software vorgegebene Verwendung der Parallelstrahl-Geometrie auszugleichen.    
Zudem muss die Polarisation des Röntgenstrahls im Göbelspiegel mittels Lorentz-Polarisations-
Faktor berücksichtigt werden. Die genauen Gerätekonfigurationen und Vorgehensweisen zur  
Bestimmung der Gitterkonstanten mit und ohne Berücksichtigung des Göbelspiegels finden sich 
im Detail in [153;154]. 
Die Genauigkeit bei der Bestimmung der Gitterkonstanten kann mit einem maximalen Fehler von 
± 0,0028 Å angegeben werden [153;154]. Dieser setzt sich zum einen aus der Ungenauigkeit der 
XRD-Messeinrichtung, zum anderen aus dem Fehler der Fitroutine der Auswertesoftware      
TOPAS zusammen. 











KAPITEL 3. EXPERIMENTELLES 
46 
Zur Bestimmung der Ausdehnungskoeffizienten wurde ein linearer Fit angewandt. Für die Mes-
sungen in synthetischer Luft wurde der thermische Ausdehnungskoeffizient in einem Tempera-
turbereich von RT…200 °C angefittet und bestimmt, da hier ein Sauerstoffaustausch der Probe 
mit der Atmosphäre ausgeschlossen werden kann. Der Gesamtausdehnungskoeffizient, der sich 
aus thermischem und chemischem Part zusammensetzt, wird in einem Temperaturbereich von 
600…900 °C angefittet und bestimmt. Bei den Messungen in N2 wurde der gesamte durchfahrene 
Temperaturbereich (RT…900°C) für den linearen Fit verwendet. Bei allen angegebenen Ausdeh-
nungskoeffizienten handelt es sich um relative Werte, d.h. die durch die Fitgraden berechneten 
Steigungen wurden durch a0 (Gitterkonstante bei RT) dividiert. 
 
3.2.4.3  Bestimmung der Eindringtiefe bei BSCF 
Die Eindringtiefe kann mit der Software AbsorbDX der Firma Bruker-AXS durch Eingabe der 
chemischen Zusammensetzung, der Dichte, der Anodenspannung und des -stromes und eines 
gewählten Winkels, bei dem die Eindringtiefe maximal wird (40 °) berechnet werden. Bei 90 % 
Schwächung des Signals ergibt sich somit eine Eindringtiefe für BSCF von max. 7 µm. 
 
3.2.5   Rasterelektronenmikroskopie (REM) und energiedispersive   
           Röntgenspektroskopie (EDX) 
Für die Gefügeanalyse der Proben im mikro- bis nanoskaligen Bereich wurde ein REM des Typs 
GEMINI 1540 XB der Firma Carl Zeiss verwendet. Dieses Rasterelektronenmikroskop ist zudem 
mit einem energiedispersiven Röntgenspektrometer (energy dispersive X-ray spectroscopy, EDX) 
ausgestattet, welches detaillierte Elementanalysen erlaubt. Die gewählte Beschleunigungs-
spannung (EHT) im kV-Bereich, der Arbeitsabstand (working distance, WD) von Probe zu De-
tektor, der verwendete Detektor (InLens oder SE2) sowie der Bildvergrößerungsbereich sind     
jeweils in den Fußzeilen der entsprechenden REM-Aufnahmen zu entnehmen. Generell wurde für 
REM-Analysen eine Beschleunigungsspannung von 1,3 kV verwendet. 
Generell wird in einem REM die zu untersuchende Probe im Vakuum mit einem fokussierten 
Primärelektronenstrahl mit einer Beschleunigungsspannung von 1 kV bis maximal 30 kV abge-
rastert [155]. Je nach Materialbeschaffenheit sind verschiedene Wechselwirkungen möglich, wel-
che sich in Intensitätsunterschieden bei der Signaldetektion erfassen lassen. Inelastisch gestreute, 
energiearme Sekundärelektronen (SE) werden durch ein zusätzlich angelegtes elektrisches Feld 
zum SE-Detektor hin abgesaugt. Diese Art der Detektion eignet sich für topographische Abbil-
dungen. Alternativ kann auch der InLens-Detektor verwendet werden. Dieser sitzt im Polschuh 
innerhalb des Strahlengangs und erlaubt hochauflösende Abbildungen. Prinzipiell wird der     
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fokussierte Elektronenstrahl durch Magnetspulen auf der Probenoberfläche fokussiert und zei-
lenweise über den zu untersuchenden Bereich geführt. Die hier ausgelösten Elektronen werden 
sodann detektiert, verstärkt und entsprechenden Graustufen zugewiesen. So entsteht eine hoch-
auflösende zweidimensionale topographische Abbildung der analysierten Probenober-             
fläche [156]. 
Schlägt ein Elektron ein kernnahes Elektron aus seiner Atomhülle, so wird dieser unbesetzte Platz 
mit einem energetisch höheren Elektron aus einem höheren Orbital besetzt. Die Energiedifferenz 
wird in Form eines Röntgenquants frei und so die charakteristische Röntgenstrahlung emittiert. 
Diese kann mit Hilfe eines energiedispersiven Röntgenspektrometers ausgewertet werden und 
gibt Aufschluss auf die elementare Zusammensetzung des analysierten Materials. Das für diese 
Arbeit verwendete EDX-Gerät ist von der Firma Bruker und wurde zur Elementanalyse mit einer 
höheren Beschleunigungsspannung von 20 kV betrieben (im Gegensatz zu REM-Bildern mit 
1,3 kV). Das EDX-System Quantax wird mit der Software Esprit Version 1.8.2 betrieben. 
 
 
3.2.6  Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) 
Alle in dieser Dissertation veröffentlichten TEM-Analysen wurden im Rahmen einer Kooperation 
mit dem Laboratorium für Elektronenmikroskopie (LEM), Karlsruher Institut für Technologie 
(KIT) aufgenommen und im Rahmen eines DFG-Projektes
12
 untersucht. Das Grenzschichtverhal-
ten zwischen dotierten und undotierten BSCF-Substraten und der nanoporösen LSC-Funktions-
schicht (siehe hierzu Anhang E) wurde von Frau Virginia Wilde M. Sc. untersucht, alle anderen 
TEM-Aufnahmen wurden von Dr. rer. nat. Matthias Meffert angefertigt. Die hierfür verwendeten 
Mikroskope, entsprechenden Detektoren, Analysemethoden sowie benötigten Gerätekonfigurati-
onen können im Detail der Dissertation von Dr. rer. nat. Matthias Meffert entnommen            
werden [148]. 
Transmissionselektronenmikroskopische Analysen ermöglichen mikrostrukturelle Untersuchun-
gen mit einer höheren Auflösung (< 0,1 nm) als REM-Aufnahmen. Da bei diesem Verfahren die 
Probe mit Elektronen durchstrahlt wird, müssen die zu untersuchenden Materialien sehr dünn 
präpariert werden (siehe hierzu Kapitel 3.1.4.1). TEM-Analysen wurden mit einem Philips 
CM200FEG/ST und einem FEI Titan
3
 80-300 mit 200 kV bzw. 300 kV durchgeführt. 
  
                                                 
12 Deutsche Forschungsgemeinschaft (DFG): “Leistungsfähige mischleitende Membranen mit nanoskaligen Funkti-
onsschichten”, 2015-2018. 
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3.2.7  Atomsondentomographie (APT) 
Die Atomsondentomographie (atom probe tomography, APT) eignet sich für hochauflösende 
dreidimensionale Elementanalysen im Subnano-Bereich und besitzt somit eine höhere Auflösung 
als TEM-EDX. Für die hier gezeigten Analysen wurde ein Gerät des Typs LEAP 4000X HR der 
Firma CAMECA verwendet. Alle in dieser Dissertation veröffentlichten Aufnahmen wurden von 
Dr. Thomas Kresse am Institut für Angewandte Materialien – Werkstoffkunde (IAM-WK) am 
Karlsruher Institut für Technologie durchgeführt. 
Generell arbeitet eine APT mit dem Prinzip der Feldverdampfung [157;158]. In einer Hochvaku-
umkammer wird bei Temperaturen von 50 K bis 70 K ein starkes elektrisches Feld (Basisspan-
nung) so an die zu untersuchende nadelförmige Probe angelegt, dass es noch zu keiner           
Evaporation der Atome kommen kann. In Abhängigkeit von der elektrischen Leitfähigkeit und 
der mechanischen Stabilität des zu analysierenden Materials werden mehrere Oberflächenatome 
entweder durch eine zusätzlich zur Basisspannung angelegte gepulste Spannung oder durch, in 
diesem Falle, thermische Aufheizung durch einen gepulsten Laser ionisiert. Die benötigte Laser-
energie für BSCF sollte 10 pJ betragen, da es ansonsten zu Fehlern in der Angabe der Stöchio-
metrie vor allem bei Ba und O kommen kann. Diese ermittelte Laserenergie deckt sich mit       
Ergebnissen aus der Literatur für den Perowskiten Ba0,5Ce0,2Zr0,7Y0,1O3-δ [159]. Weitere vorange-
hende Untersuchungen an Keramiken sind unter anderem in [160;161] veröffentlicht. Der Grund 
für die mögliche falsche Bestimmung der Stöchiometrie ist durch das kleinste Evaporationsfeld 
für Ba zu erklären im Vergleich zum großen Evaporationsfeld für den Sauerstoff. Verdeutlicht 
wird dies in Abbildung 3.12, was die Elementkonzentration in Abhängigkeit von der Laserener-
gie zeigt. Bei Verwendung von zu kleinen Laserenergien findet die Evaporation bereits durch die 
Grundspannung statt, was einer verringerten Detektion leicht evaporierender Elemente entspricht. 
Die Pulsfrequenz sollte von 160 kHz bis 200 kHz gewählt werden. Die ionisierten Atome können 
dann mit Hilfe eines ortsempfindlichen PSD-Detektors (position sensitive device) registriert und 
ausgewertet werden. Die Flugzeit kann durch den gepulsten Laser bestimmt werden und somit 
Rückschlüsse auf die Masse des verdampften Atoms liefern. Somit kann eine dreidimensionale 
elementare Rekonstruktion des durch den Laser abgetragenen Volumens berechnet werden [149]. 
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f = 200 kHz, TMess = 50 K
theoretisch gemessen
Ba 25 25,5 ± 1,7
Sr 25 25,7 ± 1,9
Co 40 39,0 ± 1,7
Fe 10 9,7 ± 0,6
Konzentration / at%
Element









Abb. 3.12: Abhängigkeit der gemessenen Elementkonzentrationen von der Laserenergie für eine 
keramische BSCF-Probe, ausgelagert für 24 h bei 1000 °C, vermessen mit einer Frequenz von 
200 kHz und einer Temperatur von 50 K. Die gestrichelten Linien geben die nominell korrekte 
Stöchiometrie an (siehe hierzu auch die Tabelle rechts). Zu gering gewählte Laserenergien füh-
ren zu falschen Elektronenkonzentrationen, ab einer Laserenergie von 10 pJ können korrekte 
Stöchiometrien nachgewiesen werden, Quelle: Dr. Thomas Kresse, IAM-WK, KIT. 
 
3.3  Elektrische Messverfahren 
Bei allen hier durchgeführten Messungen wurden neue Keramiken („as prepared“) verwendet. 
Das heißt, die vermessenen Proben hatten keinerlei thermische Vorgeschichte durch vorange-
hende Messungen.  
 
3.3.1  Sauerstoffpumpe 
Die geschlossene Festelektrolyt-Sauerstoffpumpe [8;79;162] eignet sich zur Untersuchung von 
MIEC-Proben bei sehr kleinen Sauerstoffpartialdrücken. Zum einen lässt sich bei Pulverproben 
die chemische Stabilitätsgrenze bestimmen (coulometrische Titration, siehe hierzu Kapitel 
4.3.1.1), zum anderen können keramische Bulkproben elektrisch vermessen werden. Hierbei kann 
nicht nur die elektrische Leitfähigkeit in Abhängigkeit vom Sauerstoffpartialdruck σ(pO2)      
ermittelt werden (in Kapitel 4.4.1.2 aufgeführt), sondern die Sauerstoffpumpe erlaubt auch die 





 [137]. Prinzipiell kann diese Messanlage in einem Temperatur-
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bereich von 700…900 °C und einem Sauerstoffpartialdruck von 1 bar bis hin zu 10-18 bar       
betrieben werden.  
Das Grundprinzip der Sauerstoffpumpe ist der selektive Sauerstofftransport mit Hilfe eines sauer-
stoffionenleitenden Festelektrolyten. Dieser besteht aus einem gasdichten Yttrium-stabilisierten 
ZrO2-Rohr (YSZ) [163], zu sehen in Abbildung 3.13, welches den Probenraum vollständig      
umschließt. Sowohl auf der Innen- als auch auf der Außenseite des Rohres sind poröse              
Pt-Elektroden aufgebracht. Oberhalb von 600 °C ist der Festelektrolyt, durch Anlegen einer so-
genannten Pumpspannung UPump an die Pt-Elektroden, in der Lage, selektiv Sauerstoff in den 
Probenraum hinein oder hinaus zu transportieren (Einsatzbereich von YSZ liegt zwischen 
600…1100 °C [162;164;165]). Außerhalb des Pumprohres wird mit reinem Sauerstoff oder 
Druckluft gespült, um eine definierte Referenz-Außenatmosphäre (pO2,aussen) zu gewährleisten. 
Um Einflüsse von unerwünschten Gasen aus der Atmosphäre, wie z. B. N2 und CO2, ausschließen 
zu können, wird der Probenraum vor Beginn jeder Messung mit reinem Sauerstoff           
(99,95 % Reinheit) gespült. 
Abb. 3.13: Schematisch dargestellter Aufbau der Sauerstoffpumpe mit einer vierpunkt-kontak-
tierten keramischen Probe [166]. 
Durch Anlegen der definiert veränderlichen Spannung UPump = 1 mV/min ist es möglich, den pO2 
in der Probenkammer sukzessive gezielt zu verringern. Um den präzisen Sauerstoffpartialdruck in 











      (3.2) 
R ist hierbei die universelle Gaskonstante, T die Temperatur, F die Faraday-Konstante und 
pO2,innen der Sauerstoffpartialdruck innerhalb der Probenkammer. Herrschen an den inneren und 
äußeren Pt-Elektroden unterschiedliche Sauerstoffpartialdrücke, so bildet sich über dem         
YSZ Pumprohr Probe Kammerofen
UNernst
UPump
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Festelektrolyten ein Konzentrationsgradient aus, der einen Sauerstoffionen-Diffusionsstrom zur 
Folge hat. An der Seite mit höheren pO2 wird Sauerstoff dissoziiert und in das Gitter des YSZ 
eingebaut. Sauerstoffionen diffundieren durch die Pumpzelle hin zum niedrigeren pO2-Bereich. 
Das sich entgegengesetzt aufbauende elektrische Feld erzeugt so die Nernst-Spannung. Ein insti-
tutsinterner elektronischer Aufbau kontrolliert den pO2 und misst den entsprechenden Pump-
strom. Ein Kleinflansch (KF) am kühleren Ende des YSZ-Rohres wird wassergekühlt und dichtet 
das komplette System ab. 
Elektrische Leitfähigkeitsmessungen an Keramiken wurden mit einem Mikroohmmeter des Typs 
34420 A der Firma Agilent in Vierpunkt-Kontaktierung durchgeführt. Elektrische Leitfähig-
keitswerte wurden in einem pO2-Bereich von 1 bar bis zu 10
-4
 bar ermittelt (siehe hierzu Kapitel 
4.4.1.2). Um eine ausreichende Äquilibrierungszeit zu gewährleisten, wurden bei jedem pO2-   
Bereich die in Tabelle 3.7 angegebenen Haltezeiten gewählt. 
pO2 
Temperaturbereich 
900 °C 800 °C 700 °C 
0,21 bar 2 h 6 h 6 h 
0,1 bar 3 h 6 h 6 h 
0,01 bar 3 h 6 h 6 h 
1·10
-3
 bar 3 h 6 h 8 h 
1·10
-4
 bar 4 h 6 h 8 h 
Tab. 3.7: Äquilibrierungszeiten der angefahrenen pO2-Bereiche in Abhängigkeit von der       
Temperatur. 
Coulometrische Titrationen an Pulverproben (Einwaage: 0,5 g) wurden in einem Pt-Tiegel bei 
950 °C und einem pO2 von bis zu 10
-14
 bar durchgeführt (näheres hierzu in Kapitel 4.3.1.1). Der 
Vierpunkt-Probenhalter zur Bestimmung der elektrischen Leitfähigkeit wurde hierfür gegen einen 
einfachen Probenträger mit entsprechender Ablagefläche für den Pt-Tiegel getauscht, dieser     
befand sich somit nahe den Referenzelektroden (ca. 1 cm). 
 
3.3.2  Elektrische Leitfähigkeitsmessungen 
Die elektrische Leitfähigkeit σ der keramischen Proben wurde mittels Vier-Punkt-Messung in 
einem Kammerofen auf einem Al2O3-Probenträger in Umgebungsluft durchgeführt. Die elektri-
sche Leitfähigkeit kann durch Anlegen eines Stromes I und durch Messung der elektrischen 
Spannung U und bekannten Proben-Geometrien, insbesondere dem Abstand zwischen den Span-
nungselektroden l und der stromdurchflossenen Fläche A, wie folgt berechnet werden: 




         (3.3) 
Über eine institutseigene Software
13
 können entsprechende Skripte geladen bzw. gewünschte 
Temperaturen, Haltezeiten und Heizraten eingestellt werden. 
 
3.3.2.1  Messplatz für temperaturabhängige Messungen 
Die elektrische Leitfähigkeit in Abhängigkeit von der Temperatur wurde im institutseigenen 
Messplatz LF1 vermessen. Für die Vier-Punkt-Messung wurde ein Mikroohmmeter 34420A der 
Firma Agilent verwendet. Zur Bestimmung der elektrischen Leitfähigkeit wurde die jeweilige 
keramische Probe mit einer Heizrate von 5 K/min auf 900 °C aufgeheizt, bei dieser Temperatur 
1 h gehalten und danach in 50-K-Schritten bis 600 °C verringert. Die Haltezeiten bei den jeweili-
gen Temperaturen sind in Tabelle 3.8 aufgeführt. Danach wurde wieder mit der gleichen Heizrate 
auf RT abgekühlt. 
T 900 °C 850 °C 800 °C 750 °C 700 °C 650 °C 600 °C 
thalte 1 h 1 h 1 h 1 h 5 h 20 h 50 h 
Tab. 3.8: Äquilibrierungszeiten für die Bestimmung der Absolutwerte der temperaturabhängigen 
elektrischen Leitfähigkeiten. 
Der Messplatz bietet zudem die Möglichkeit, unterschiedliche Sauerstoffpartialdrücke einzustel-
len. Diese wurden für ECR-Messungen in Form von sprungförmigen pO2-Änderungen angefah-
ren (siehe hierzu Kapitel 3.3.4.2 und 4.4.4). Zudem wurden die in Anhang B gezeigten          
Messungen in diesem Messplatz durchgeführt. 
 
3.3.2.2  Messplatz für zeitabhängige Messungen 
Für Langzeitleitfähigkeitsmessungen zur Überprüfung des Degradationsverhaltens über der Zeit 
wurde der institutseigene Messplatz LF3 verwendet. Von Vorteil ist hier die Möglichkeit der    
parallelen Vermessung von bis zu fünf Proben. Eine Konstantstromquelle (Keithley 224          
Programmable Current Source) treibt den Strom seriell durch alle eingebauten Proben. Die jewei-
ligen Spannungen werden mit den entsprechenden Kanälen eines Keithley 2000 Multimeters auf-
genommen (siehe hierzu Kapitel 4.3.3.1). Vorhergehende Untersuchungen schließen eine (durch 
einen zu hohen Strom möglicherweise bedingte) Kationenmigration aus [20].  
                                                 
13
 A. Krügel, Software „AKSOFC“, Universität Karlsruhe (TH) 
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3.3.3  Sauerstoffpermeation 
Alle hier veröffentlichten Permeationsmessungen wurden in Kooperation mit dem Forschungs-
zentrum Jülich GmbH (FZJ) von Dr. Stefan Baumann, Institut für Energie- und Klimaforschung, 
Werkstoffsynthese und Herstellungsverfahren (IEK-1), durchgeführt. Abbildung 3.14 zeigt     
dessen Permeationsmessstand zur Ermittlung des Sauerstoffflusses durch die Membran. 
 
Abb. 3.14: Permeationsmessstand am FZJ mit schematischer Skizze in Probennähe (Foto links: 
FZJ, Graphik rechts: erstellt nach [87;167]). 
Sauerstoffpermeationsmessungen wurden in einem eigens am FZJ entwickelten Messstand 
durchgeführt, im Detail erläutert in [87]. Die tablettenförmige Probe (Ø ca. 17 mm) befindet sich 
in einem Quarz-Glaskolben und wird mit Goldringen abgedichtet. Hierzu wird die Probe auf 
1000 °C aufgeheizt, um eine gasdichte Trennung zwischen Feed- und Sweep-Seite zu gewähr-
leisten. Bei der Zufuhr (Feed) wird die Probe entweder mit Luft oder synthetischer Luft mit einer 
Flussrate von 250 mlN/min angeströmt. Die Permeatseite (Sweep) wird unter Argon-Atmosphäre 
und einer Flussrate von 50 mlN/min betrieben. Die permeatseitige Zusammensetzung aus Argon 
und durch die Probe transportiertem Sauerstoff wird dann mit Hilfe eines Massenspektrometers 
(Omnistar, Pfeiffer Vacuum) kontinuierlich aufgenommen. Die Sauerstoffkonzentration wird 
dann zur Ermittlung der Sauerstoffpermeationsrate herangezogen. 
Bei Langzeitpermeationsmessungen JO2(t) wurden Untersuchungen bei Temperaturen von 
700…900 °C durchgeführt, in einem Zeitbereich von 600…1600 h. Generell wurde alle 3 h ein 
Messwert aufgenommen. Aufgrund von starken thermisch bedingten Schwankungen in der 
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Bei Permeationsmessungen in Abhängigkeit von der Temperatur JO2(T) wurde die Temperatur 
von 1000 °C schrittweise um 50 K verringert bis hin zu 750 °C. Die Haltezeit pro Temperatur-
schritt betrug 2,5 h. Die Ergebnisse aus diesen Messungen werden in Kapitel 4.4.2 aufgeführt. 
 
3.3.4    Leitfähigkeitsrelaxationsmessungen (ECR) 
Aufschluss über den Sauerstoffein- und -ausbau im thermischen und elektrochemischen Gleich-




. Diese sind sowohl stark temperatur- 
als auch sauerstoffpartialdruckabhängig. Voraussetzung für eine Bestimmung der kinetischen 
Parameter ist die Generierung eines ausreichend schnellen pO2-Sprunges [20]. 
 
3.3.4.1  Bestimmung der D
δ
-Werte als f(t, T)  
Die Messungen zur D
δ
-Wert-Bestimmung wurden von Rian Ruhl M. Sc., Electrochemistry     
Research Group, Membrane Science and Technology, Faculty of Science and Technology am 
MESA+ Institute for Nanotechnology an der Universität von Twente, Enschede/Niederlande 
durchgeführt und sind in [95] veröffentlicht. Die resultierenden D
δ
-Werte werden in Kapitel 
4.4.3.1 für Y-dotiertes BSCF in unterschiedlicher Dotierkonzentration im Vergleich zu undotier-
tem BSCF für 800 °C und 700 °C bei einem pO2 von 0,215 bar gezeigt. Die Durchführung der 
Messung wird im Folgenden erläutert. 
Die ECR-Messungen wurden in einem Sprungintervall von 0,215 bar ↔ 0,316 bar bei der ent-
sprechenden Endtemperatur durchgeführt. Zuvor wurden die zu vermessenen Proben mit Reinst-
wasser vorgereinigt und darauffolgend mit Ethanol gesäubert. Die elektrischen Leitfähigkeits-
werte wurden mit einer DC-Vier-Punkt-Messung durchgeführt. Hierzu wurden die am IAM-WET 
standardmäßig hergestellten Proben (siehe hierzu Kapitel 3.1.2) mit Gold-Drähten (Ø = 0,25 mm, 
Alfa Aesar) an den Enden der Keramik umwickelt (Stromversorgung). Zum Spannungsabgriff 
wurden zwei zusätzliche Golddrähte 0,2…0,4 cm entfernt vom jeweiligen Probenende um die zu 
vermessene Keramik gewickelt. Zur Gewährleistung des elektrischen Kontaktes wurden die 
Drähte mit einer schwefelfreien Goldpaste (MaTeck GmbH, Jülich, Deutschland) fixiert. Der 
Probenhalter mit der entsprechend elektrisch kontaktierten Keramik befindet sich zur Vermes-
sung in einem Aluminiumoxid-Gehäuse mit einem inneren Volumen von ca. 2,6 cm
3
. Hier muss 
vor allem ein freier Gasfluss um die zu vermessende Probe gewährleistet werden. In einem Ab-
stand von wenigen Millimetern befindet sich ein Thermoelement des Typs K nahe der Keramik. 
Zwei Gasflusszuleitungen mit unterschiedlichem pO2 können jeweils in die Probenkammer ein-
geleitet werden. Der gewünschte pO2 wird mit einer Flussrate von 300 ml min
-1
 durch Mischung 
von N2 und O2 mit Hilfe von Massenstromreglern (Brooks GF40) eingestellt und mit einem    
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Sauerstoffsensor (Systech Model Zr893/4) überwacht. Mit einem pneumatischen Vierwegeventil 
ist es möglich, rasch zwischen den beiden pO2-Bereichen umzuschalten und so eine instantane 
pO2-Änderung zu generieren. Die Spülzeit, um den Probenraum komplett mit dem veränderten 
pO2 zu fluten, beträgt typischerweise weniger als 0,15 s. Die elektrischen Leitfähigkeitsmessun-
gen werden mit zwei Keithley 2400 SourceMeters
®
 durchgeführt. Eines dieser Messgeräte dient 
zur Bereitstellung eines konstanten Stromes von 300 mA, das andere wird zur Spannungsmes-
sung genutzt.  
Ein LabVIEW Programm überwacht und kontrolliert die Temperatur und den pO2 während der 
ECR-Messungen und dient zur Datenerfassung. Abbildung 3.15 zeigt die thermische Vorbe-
handlung sowie den pO2-Verlauf während der ECR-Messung schematisch auf.  
 
Abb. 3.15: Schematische Darstellung des Messablaufes während der ECR-Messungen zur       
Bestimmung der Diffusionskoeffizienten (aus Kapitel 4.4.3) [95]. 
Bei jeder Messung wird mit einer Heizrate von 10 K/min auf 900 °C aufgeheizt und hier 1 h     
gehalten, um mögliche Fremdphasenbildungen im Material zu unterbinden (Region I bzw. II in 
Abbildung 3.15). Daraufhin wird die entsprechende Probe rasch auf 800 °C (Region III) abge-
kühlt und dann die ECR-Messung gestartet. Innerhalb der anhaltenden thermischen Belastung 
von 200 h werden alle 30 min Intervalle aus drei aufeinanderfolgenden oxidierenden und reduzie-
renden pO2-Sprüngen (0,215 bar ↔ 0,316 bar) durchgeführt (Region IV). Dieses Messskript 
wurde sowohl bei 800 °C als auch bei 700 °C verwendet. Das genaue Messverfahren zur        
Bestimmung der D
δ
-Werte ist Kapitel 3.3.4.1 zu entnehmen. Die entsprechende Auswertung der 
gewonnenen Daten wird ausführlich in Kapitel 3.3.4.3 beschrieben. Die extrahierten D
δ
-Werte 
sind aus Kapitel 4.4.3.1 zu entnehmen. 
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3.3.4.2  Bestimmung der k
δ
-Werte als f(pO2, T) 
ECR-Messungen zur Bestimmung der Oberflächenaustauschkoeffizienten von unbeschichteten 
und LSC-beschichteten BSCF-Substraten aus Kapitel 4.4.4.1 wurden am IAM-WET im Leitfä-
higkeitsmessstand 1 (LF1) durchgeführt bei Temperaturen von 600 °C und 700 °C in einem pO2-
Bereich von 0,003…0,1 bar. Für die Vier-Punkt-Messung wurde ein Mikroohmmeter 34420A der 
Firma Agilent verwendet. Zwei Gasflusszuleitungen mit unterschiedlichem pO2 können jeweils 
in die Probenkammer eingeleitet und mit einem Ventil geschaltet werden. Der gewünschte pO2 
wird mit einer Flussrate von 400 ml min
-1
 durch Mischung von N2 und O2 mit Hilfe von Massen-
stromreglern eingestellt. Die jeweilige Probe wurde mit 10 K/min auf die entsprechende Endtem-
peratur erhitzt und hier 20 min vor Beginn der Messung gewartet, um eine Ausbildung von     
möglichen Fremdphasen während der Messdauer vorzubeugen. Das Intervall zur Bestimmung der 
k
δ
-Werte wurde dreimal durchlaufen. Hier wurde der pO2 sukzessive sprungartig von 
0,1…0,003 bar reduziert und danach wieder oxidiert. Die Auswertung der Daten wird ausführlich 
in Kapitel 3.3.4.3 beschrieben. Die ermittelten k
δ
-Werte in Abhängigkeit vom pO2 bei 600 °C und 
700 °C sind in Kapitel 4.4.4.1 dargelegt. 
 










, welche sowohl den Sauerstoffein- und ausbau in bzw. aus, als auch den Sauer-
stofftransport durch den Festkörper beschreiben, durch eine nichtlineare Methode der kleinsten 
Quadrate (least-squares) mathematisch bestimmt werden. Hierbei wird an die experimentell      
ermittelte, normierte Leitfähigkeitsrelaxation (Sprungantwort der Probe) die Lösung der zweidi-
mensionalen Diffusionsgleichung angefittet (explizit erläutert von den Otter et al. [168],[169]): 
,0
norm ,
1 10 f , f , f
( )
1 exp( ) exp( ) exp( )
 









n m n m n m
t t t t
A  (3.4)  
Hierbei sind 
0 und  die entsprechenden Leitfähigkeiten zum Zeitpunkt t = 0 und t = ∞, f ist 
die Zeit, in der 63 % der pO2-Änderung vollzogen sind (Gasspülungszeit / engl.: flush time
14
) und 
,n mA  sind prä-exponentielle Faktoren, die explizit in [169] beschrieben werden. 
Die Gasspülung erfolgt im Probenraum und muss ausreichend schnell ablaufen, um einen mög-
lichst instantanen pO2-Sprung zu ermöglichen. 
                                                 
14
 im Modell eines CSTR (continuous stirred tank reactor) [170]. 
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Die Zeitkonstanten n,m werden wie folgt berechnet: 












    (3.5) 
wobei 2bi die Probendimension entlang der Koordinate i ist. Des Weiteren werden der Parameter 
,m i , wie in Gleichung 3.6 beschrieben, bestimmt. 








    (3.6) 
Die mathematischen Herleitungen sind ausführlich in [169] erklärt und beschrieben. Mit Hilfe 




-Werte zu ermitteln. Hierbei spielt die 
Probendicke jedoch eine entscheidende Rolle: Ist die Probe sehr dünn, so dominiert der Oberflä-
chenaustausch den Sauerstofftransport, bei dicken Proben hingegen die Diffusion durch den Fest-
körper. Berücksichtigt wird dies durch den Parameter 
iL . Dieser muss zwischen 0,03 < iL  < 30 
liegen, um sowohl k
δ
 als auch D
δ
 simultan aus den experimentell ermittelten Leitfähigkeitsre-
laxationsdaten bestimmen zu können [169]. Ist 
iL  < 0,03, so ist eine Bestimmung von D
δ
 nicht 
möglich: es handelt sich hierbei um eine oberflächenkontrollierte Probe. Andererseits kann k
δ
 
nicht ermittelt werden wenn 
iL  > 30 ist. Eine detaillierte Zusammenfassung, sowohl der Leitfä-
higkeitsrelaxationsmessungen als auch der entsprechenden Modelle zum Anfitten der               
mathematischen Ausdrücke an die realen Messkurven, ist in [168;169] explizit dargelegt. 
Zur automatisierten Auswertung von Datensätzen wurde am IAM-WET ein Auswertetool in 
MATLAB
15





-Werte zu bewerten. Abbildung 3.16 zeigt die visualisierten Fitergebnisse des Aus-
wertetools, im Detail wird dies in [20] erläutert. 




 (MATrix LABoratory) R2014b, Software des Unternehmens MathWorks
®
 zur Lösung mathemati-
scher Probleme 
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a) b) 
Abb. 3.16: Visualisierung der invertierten Summe der Fehlerquadrate für BSCF bei 900 °C 




-Tupel an, mit welchem der beste Fit generiert wer-
den konnte, eindeutig gekennzeichnet mit einem Sternchen in Graph a). Hier konnte eine exakte 
Zuordnung der kinetischen Parameter erfolgen (reduzierender pO2-Sprung auf 3,55·10
-5 
bar). In 
Graph b) hingegen ist eine deutliche Ausprägung einer Schulter parallel zur log(D
δ
)-Achse zu 
erkennen (reduzierender pO2-Sprung auf 9,8·10
-6 
bar). Dies zeigt, dass der Diffusionskoeffizient 
nicht eindeutig bestimmt, aber der Oberflächenkoeffizient präzise ermittelt werden kann. 






 kein triviales Problem darstellt und 
starken Schwankungen unterliegt, zeigt die Literaturübersicht in Abbildung 3.17. 
Hier wird deutlich, dass sich die Literaturwerte schon für ein Materialsystem mit annähernd iden-
tischen Stöchiometrien um Dekaden unterscheiden können. Gründe hierfür sind zum einen die 
unterschiedlichen Probenarten, die sich z.B. in Korngrößen, Probengeometrien, thermischer Vor-
geschichte und der Oberflächenstruktur unterscheiden, zum anderen die klassischen Messfehler, 
wie z.B. die Messmethodik (Größe der Änderung der Probenatmosphäre zur Generierung des 
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Ergebnisse und Diskussion 
 
 
In diesem Kapitel werden die Ergebnisse der elektrochemischen und mikrostrukturellen         
Charakterisierungen sowie der Einfluss der Dotierungen auf das Materialsystem BSCF dargelegt 
und diskutiert. 
In Kapitel 4.1 werden die grundlegenden Herstellungsparameter bestimmt, um vergleichbare  
keramische Proben in Bezug auf Porosität und Korngröße zu gewährleisten. Dies ist die Voraus-
setzung für einen belastbaren Vergleich der an Proben unterschiedlicher Materialzusammenset-
zung bestimmten elektrochemischen Ergebnisse. Kapitel 4.2 legt Aussagen zur mechanischen 
Stabilität (Ausdehnungskoeffizienten) in Abhängigkeit von der Temperatur und dem Sauerstoff-
partialdruck dar. In Kapitel 4.3 wird das Stabilitätsverhalten von dotiertem BSCF analysiert. Hier 
wird im Speziellen auf die chemische und thermische Stabilität, sowie auf das Langzeitverhalten 
der elektrischen Leitfähigkeit und der Sauerstoffpermeation eingegangen. Kapitel 4.4 behandelt 
den Sauerstofftransport bei dotiertem BSCF. Hier wird zum einen auf die Bestimmung der      
Absolutwerte der elektrischen Leitfähigkeit und der Sauerstoffpermeation eingegangen, zum  




 bestimmt. Zudem wird 
in Kapitel 4.4 der Einfluss einer nanoporösen LSC-Funktionsschicht auf den Sauerstoffeinbau ins 
BSCF untersucht. Kapitel 4.5 fasst alle Ergebnisse noch einmal tabellarisch zusammen. 
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4.1  Einfluss der Dotierungen auf die Sinterbedingungen    
von BSCF 
Für die Messung der elektrischen Leitfähigkeit und der Permeation und zur Analyse der Mikro-
struktur ist es wichtig, unabhängig von der Materialzusammensetzung, reproduzier- und          
vergleichbare Proben zu verwenden. Aus diesem Grund wurden in dem folgenden Kapitel die 
Herstellungsbedingungen bestimmt. 
Während bei BSCF sehr geringe Rest-Porositäten von ca. 3,4 % bei 1050 °C gesinterten Kerami-
ken erzielt werden, können sich die Sintereigenschaften durch Zudotierungen verändern, was sich 
speziell in der Mikrostruktur zeigt. Um möglichst vergleichbare keramische Proben in Bezug auf 
Porosität und Korngröße herzustellen, wurden daher diese Parameter bei unterschiedlichen Tem-
peraturen bestimmt. 
Für alle Zusammensetzungen wurden die optimalen Sintertemperaturen identifiziert. Hierzu  
diente eine qualitative Bestimmung der Porositäten bei einer 5000-fachen Vergrößerung.          
Als Referenzprobe diente stets die in Abbildung 4.1 gezeigte REM-Aufnahme von BSCF.      
Abbildungen 4.2, 4.3 und 4.5 zeigen die durchgeführten Sintertests mit den dazugehörig ermittel-
ten Porositäten. 
 
Abb. 4.1: REM-Aufnahme einer polierten Bruchfläche einer bei 1050 °C für 2 h gesinterten 
BSCF-Keramik mit einer Porosität von 3,4 % [180]. Das genaue Sinterprofil und die Bestim-
mung der Porosität sind aus Kapitel 3.1.2 zu entnehmen. Diese REM-Analyse dient exemplarisch 
als Referenzaufnahme für die Bestimmung der optimalen Sinterbedingungen des dotierten BSCF. 
Zusätzlich wurde das Sinterverhalten exemplarisch von BSCF:10Ti und BSCF:10Nb mittels    
Dilatometer im Vergleich zu BSCF als Referenzprobe (Kapitel 3.2.2, Abbildung 3.10) untersucht. 
Diese zusätzliche Analyse ermöglicht die Überprüfung der gewählten Haltezeit bei der gewählten 
Sintertemperatur. 
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BSCF:Y 
Abbildung 4.2 zeigt die REM-Sintermatrix der BSCF:Y-Reihe an polierten Bruchflächen, gesin-
tert in einem Temperaturbereich von 1025…1150 °C. Die genauen Herstellungsbedingungen, 
Sinterprofile und Politurschritte sind in Kapitel 3.1.2 aufgeführt, Abbildung 3.5 aus diesem      
Kapitel zeigt exemplarisch unpolierte Bruchflächen der BSCF:10Y-Proben, die das Kornwachs-
tum in Abhängigkeit von der Sintertemperatur zeigen.  
Während BSCF standardmäßig bei 1050 °C gesintert wird (siehe hierzu Abbildung 4.1), wird 
durch Zugabe von Y die Sinteraktivität stark herabgesetzt. Das heißt, um vergleichbare Dichten 
zu reinem BSCF gewährleisten zu können, muss die Sintertemperatur mit steigendem Y-Gehalt 
erhöht werden. Bei 1150 °C bei BSCF:1Y ein erhöhtes Porenwachstum (mit einhergehender stei-
gender Porosität) auf, was auf den Beginn einer Flüssigphasensinterung hindeutet, da der 
Schmelzpunkt von reinem BSCF bei 1180 °C liegt [181]. Ein ähnliches Verhalten konnte sowohl 
für undotiertes BSCF [87], als auch für andere Perowskite, wie (La,Sr)(Co,Fe)O3-δ [182] kurz 
unterhalb des spezifischen Schmelzpunkts identifiziert werden.  
Die geringsten Porositäten von 3,0 %, 2,7 % und 3,2 % konnten bei 1100 °C für BSCF:1Y     
beziehungsweise bei 1150 °C für BSCF:3Y und BSCF:10Y erreicht werden. Tabelle 4.1 zeigt 
exemplarisch die Abhängigkeit des Kornwachstums von der Sintertemperatur für BSCF und 
BSCF:10Y aus [183]. 
Sintertemperatur BSCF BSCF:10Y 
1050 °C ~7 µm - 
1070 °C ~5-15 µm ~2-6 µm 
1120 °C ~5-30 µm ~3-10 µm 
1170 °C ~75-110 µm ~5-30 µm 
1220 °C - ~10-60 µm 
Tab. 4.1: Das Kornwachstum in Abhängigkeit von der Sintertemperatur von BSCF:10Y im Ver-
gleich zu reinem BSCF [183]. 
Hier zeigt sich, dass das Kornwachstum bei reinem BSCF mit steigender Sintertemperatur stark 
ansteigt [87]. Durch den hohen Y-Gehalt wird das Kornwachstum erheblich verringert und die 
Versinterung stark gehemmt, was sich auch bei der bei 1025 °C gesinterten BSCF:10Y-Probe 
merklich durch eine 3,5-fache Porosität im Vergleich zur BSCF:1Y-Probe verdeutlicht.  
Aus diesem Grund wurden die optimalen Sintertemperaturen auf 1100 °C für BSCF:1Y und 
BSCF:3Y und auf 1150 °C für BSCF:10Y festgelegt (farblich markiert in Abbildung 4.2). Die 
resultierenden Porositäten liegen nun bei 3,0 %, 3,7 % sowie 3,2 %, was sehr ähnlich zu reinem 
BSCF ( 3,4 %) liegt. 
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Abb. 4.2: REM-Sintermatrix für Y-dotiertes BSCF an polierten Bruchflächen [180]. Die Zahlen 
rechts unten geben die jeweiligen Porositäten an (siehe hierzu auch Kapitel 3.2). Die gewählten 
optimalen Sintertemperaturen der jeweiligen Dotierkonzentrationen sind farblich eingerahmt. 
Tabelle 4.2 gibt eine Übersicht der Korngrößen und Porositäten der unterschiedlichen Y-Dotier-
konzentrationen im Vergleich zu reinem BSCF bei den optimalen Sintertemperaturen wieder. 
 BSCF BSCF:1Y BSCF:3Y BSCF:10Y 
Sintertemperatur 1050 °C 1100 °C 1100 °C 1150 °C 
Korngröße ~7 µm ~10-20 µm ~10-20 µm ~10-20 µm 
Porosität 3,4 % 3,0 % 3,7 % 3,2 % 
Tab. 4.2: Übersicht der Korngrößen und der Porosität der BSCF:Y Proben im Vergleich zu rei-







3,8 % 4,3 % 13,3 %
3,6 % 3,3 % 6,0 %
3,0 % 3,7 % 6,6 %
7,3 % 2,7 % 3,2 %
40 µm
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BSCF:Ti 
Abbildung 4.3 zeigt die REM-Sintermatrix für Ti-dotiertes BSCF an polierten Bruchflächen      
inklusive der entsprechend ermittelten Porositäten. Die Dotierkonzentration hat im Gegensatz zu 
den BSCF:Y-Proben einen nicht so starken Einfluss auf die Porosität. Jedoch wird der Sinterpro-
zess durch Zugabe von Ti erheblich gesenkt. Zu sehen ist dies besonders in den bei 1050 °C     
gesinterten Proben im Vergleich zu reinem BSCF (Abbildung 4.1), welches die optimale Sinter-
temperatur bei 1050 °C hat. Die bei BSCF:Ti erreichten Porositäten liegen um den Faktor 2-3 
über der von BSCF mit 3,4 %. Auch durch Erhöhung der Sintertemperatur konnte ein so geringer 
Wert wie bei BSCF nicht erreicht werden. Bei 1125 °C kann jedoch eine minimale Porosität für 
alle drei Dotierkonzentrationen erzielt werden. Diese liegt bei BSCF:1Ti bei 4,9 %, bei BSCF:3Ti 
bei 4,6 % und bei BSCF:10Ti bei 4,0 %. Ab einer Temperatur von 1150 °C kommt es bei allen 
drei Ti-Dotierungen zu Flüssigphasenversinterung (s. vorhergehenden Abschnitt). Das Korn-
wachstum in Abhängigkeit von der Sintertemperatur (ab 1100 °C) ist in Tabelle 4.3 aufgeführt.  
Sintertemperatur BSCF:1Ti BSCF:3Ti BSCF:10Ti 
1100 °C ~10-15 µm ~10-15 µm ~5-10 µm 
1125 °C ~15-20 µm ~15-20 µm ~5-10 µm 
1150 °C ~55-75 µm ~50-100 µm ~50-80 µm 
1200 °C - - ~50-90 µm 
Tab. 4.3: Das Kornwachstum in Abhängigkeit von der Sintertemperatur der BSCF:Ti-Reihe. 
Das Kornwachstum wurde bei geringen Temperaturen (bis 1125 °C) mit hoher Dotierkonzentra-
tion von 10 mol% leicht herab gesetzt. Zudem zeigt sich die höchste Dichte bei BSCF:10Ti.     
Sowohl Korngröße, als auch Porosität liegen hier am nächsten an den BSCF-Werten. 
Die optimale Sintertemperatur wurde daher für alle drei Ti-Dotierkonzentrationen auf 1125 °C 
festgelegt. Tabelle 4.4 fasst die Korngröße und die Porosität für die als optimal identifizierten 
Sintertemperaturen im Vergleich zu BSCF zusammen. 
 BSCF BSCF:1Ti BSCF:3Ti BSCF:10Ti 
Sintertemperatur 1050 °C 1125 °C 1125 °C 1125 °C 
Korngröße ~7 µm ~15-20 µm ~15-20 µm ~5-10 µm 
Porosität 3,4 % 4,9 % 4,6 % 4,0 % 
Tab. 4.4: Übersicht der Korngrößen und der Porosität der BSCF:Ti Proben im Vergleich zu rei-
nem BSCF bei den als optimal identifizierten Sintertemperaturen. 
Wie schon die REM-Aufnahmen zeigen, wirkt Ti sinterhemmend auf das BSCF-System. Durch 
Dilatometermessungen an zylindrischen Grünkörpern (Ø = 6 mm, Höhe = 5 mm) (siehe hierzu 
auch Kapitel 3.2.2) kann zusätzlich die gewählte Haltezeit überprüft werden. Prinzipiell zeigt sich 
in Kapitel 3.2.2, Abbildung 3.10, dass eine Haltezeit von 2 h bei einer Sintertemperatur von 
1050°C ausreichend für reines BSCF ist, da die Dauer des Schwindungsstadiums (Bereich II) ca. 
75 min betrug. Abbildung 4.4 zeigt die Dilatometermessung einer BSCF:10Ti-Probe. 
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Abb. 4.3: REM-Sintermatrix für Ti-dotiertes BSCF an polierten Bruchflächen. Die Zahlen rechts 
unten geben die jeweiligen Porositäten an. Die gewählten optimalen Sintertemperaturen der     
jeweiligen Dotierkonzentrationen sind farblich eingerahmt. 
Obwohl bei dieser Analyse Tmax = 1100 °C gesetzt wurde, zeigt sich trotz der etwas geringeren 
Sintertemperatur, dass der Sinterschwund bei etwa 800 °C beginnt und nach ca. 100 min abge-
schlossen ist. Demnach ist noch vor Ende der gewählten Haltezeit von 2 h der Sintervorgang 
komplett abgeschlossen. Die Triebkräfte des Sintervorgangs sind aufgebraucht und gehen in      
einen stationären Längenzustand über [184], unter Berücksichtigung des thermischen Ausdeh-
nungskoeffizienten (Bestimmung des thermischen Ausdehnungskoeffizienten für BSCF:10Ti in 
Kapitel 4.2). Die Längenänderungsrate ist bei BSCF mit ca. 35 µm/min mehr als 2,5-mal so hoch, 
wie die von BSCF:10Ti mit 13 µm/min, was die sinterhemmende Eigenschaft von Ti unter-
streicht. Im Endstadium des Sinterprozesses (Bereich III) kann kaum mehr eine Längenänderung 
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Abb. 4.4: Dilatometermessung zur Bestimmung der Sinteraktivität an BSCF:10Ti.                
Oben: Längenänderung, die gestrichelte Linie zeigt den realen Verlauf der Längenänderung  
abzüglich der thermischen Ausdehnung an. Unten: Längenänderungsrate. In rot jeweils das   
abgefahrene Temperaturprofil (5 K/min, Tmax = 1100 °C). Nach ca. 100 min ist der Sintervor-
gang komplett abgeschlossen. 
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BSCF:Nb 
Die REM-Sintermatrix der Nb-dotierten BSCF-Proben ist in Abbildung 4.5 für einen Tempera-
turbereich von 1050…1150 °C dargestellt. 
 
Abb. 4.5: REM-Sintermatrix für Nb-dotiertes BSCF an polierten Bruchflächen. Die Zahlen rechts 
unten geben die jeweiligen Porositäten an. Die gewählten optimalen Sintertemperaturen der     
jeweiligen Dotierkonzentrationen sind farblich eingerahmt. 
Bei Temperaturen unterhalb von 1125 °C wird der Einfluss der Dotierkonzentration auf die Poro-
sität sichtbar. Je höher der Nb-Anteil im Material, desto größer ist die Porosität. Auch hier wirkt 
die Dotierung sinterhemmend auf das BSCF-System. Bei 1125 °C zeigen alle Keramiken eine 
ähnliche Porosität, woraufhin diese als optimale Sintertemperatur identifiziert wurde. Oberhalb 
dieser Temperatur kommt es bei geringer Dotierkonzentration zur Flüssigphasenbildung. Das 
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ausschließlich mit BSCF:10Nb eine vergleichbare Korngröße im Vergleich zu BSCF erzielt wer-
den (siehe hierzu Tabelle 4.6). 
Tabelle 4.5 fasst den Einfluss der Nb-Dotierkonzentration auf das Kornwachstum in Abhängig-
keit der Sintertemperatur zusammen. 
Sintertemperatur BSCF:1Nb BSCF:3Nb BSCF:10Nb 
1100 °C ~10-15 µm ~8-13 µm ~1-3 µm 
1125 °C ~15-20 µm ~12-17 µm ~3-6 µm 
1150 °C ~50-80 µm ~10-50 µm ~5-15 µm 
1200 °C - - ~10-30 µm 
Tab. 4.5: Das Kornwachstum in Abhängigkeit von der Sintertemperatur der BSCF:Nb-Reihe. 
 
 BSCF BSCF:1Nb BSCF:3Nb BSCF:10Nb 
Sintertemperatur 1050 °C 1125 °C 1125 °C 1125 °C 
Korngröße ~7 µm ~15-20 µm ~12-17 µm ~3-6 µm 
Porosität 3,4 % 3,9 % 3,6 % 3,7 % 
Tab. 4.6: Übersicht der Korngrößen und der Porosität der BSCF:Nb Proben im Vergleich zu 
reinem BSCF bei den als optimal identifizierten Sintertemperaturen. 
Zudem sollte berücksichtigt werden, dass Nb nicht komplett in das BSCF-Gitter eingebaut wer-
den konnte (Kapitel 3.1.1, Abbildung 3.2) und in BSCF:10Nb eine BaNbO3-Phase identifiziert 
wurde. Dies steht im Gegensatz zu Fang et al. [112], die bis zu 20 mol% Nb auf den B-Platz ein-
bauen konnten. Ein möglicher Grund hierfür könnte die generell verkürzte Kalzinierzeit und die 
geringere Kalziniertemperatur im 2. Kalzinierschritt (Kapitel 3.1.1, Tabelle 3.1) sein. 
Abbildung 4.6 zeigt die Dilatometermessung eines zylindrischen BSCF:10Nb-Grünkörpers 
(Ø = 6 mm, Höhe = 5 mm). Bei dieser Analyse wurde die Sintertemperatur Tmax = 1125 °C       
gewählt und die Haltezeit von 2 h beibehalten. Auch hier beginnt der Sinterschrumpf bei               
ca. 800 °C. Die Dauer der Versinterung von ca. 115 min ist bei BSCF:10Nb wesentlich höher als 
bei reinem BSCF mit 75 min. Die Haltezeit von 2 h ist aber immer noch ausreichend. Auch hier 
zeigt sich eine sinterhemmende Wirkung auf das BSCF-System durch Zugabe der Nb-Dotierung. 
Die optimalen Sintertemperaturen jeder einzelnen Zusammensetzung sind in Kapitel 3.1.2 in    
Tabelle 3.3 zusammengefasst. 
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Abb. 4.6: Dilatometermessung zur Bestimmung der Sinteraktivität an BSCF:10Nb.               
Oben: Längenänderung, die gestrichelte Linie zeigt den realen Verlauf der Längenänderung  
abzüglich der thermischen Ausdehnung an. Unten: Längenänderungsrate. In rot jeweils das   
abgefahrene Temperaturprofil (5 K/min, Tmax = 1125 °C). Nach ca. 115 min ist der Sintervor-
gang komplett abgeschlossen. 
 
4.2  Gitterkonstanten und Ausdehnungskoeffizienten von 
 dotiertem BSCF 
Bei der Bestimmung der Gitterkonstanten muss auf eine ausreichend lange Äquilibrierungszeit 
bei den entsprechenden Temperaturen und Sauerstoffpartialdrücken geachtet werden, da die Dif-
fusion im Festkörper in reduzierender Atmosphäre weitaus langsamer von statten geht als in Luft 
[174]. Mit empirischen Werten für Diffusionskonstanten D
δ
 aus der Literatur [174] und der ent-
sprechenden Probendicke d können so mit folgender Formel: 





               (4.1) 
die Diffusionszeitkonstanten τD berechnet werden [185;186]. 
Wie in Abbildung 4.7 gezeigt, steigt τD bei niedrigeren Temperaturen und bei geringen Sauer-
stoffpartialdrücken quasi exponentiell an. Die nach diesen Berechnungen gewählten Diffusions-
zeitkonstanten sind in Kapitel 3.2.4.1, Tabelle 3.5 (τD(T)) und 3.6 (τD(pO2)) explizit aufgeführt.  
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Durch Zugabe von Dotierelementen in unterschiedlichen Konzentrationen werden die Gitterpa-
rameter des BSCF-Perowskiten zwangsläufig beeinflusst. Je nach Ionenradius und der Valenz des 
eingebrachten Kations wird nicht nur das Gitter verändert, sondern auch die materialspezifischen 
chemischen und thermischen Ausdehnungskoeffizienten. Wird bei einer Veränderung des Ionen-
radius der Perowskit quasi mechanisch geweitet oder verkleinert (sterische Effekte), so kann das 
Einbringen zusätzlicher Valenzelektronen eine gegenläufige Wirkung auf das Ausdehnungsver-
halten des Gitters haben. Je mehr Valenzelektronen in das System eingebracht werden, desto  
geringer ist die Anzahl an Sauerstoffleerstellen. Somit wird der Sauerstoff im Gitter stärker    
ionisch gebunden, was ein Zusammenziehen des Gitters mit sich führt. Somit spielen sowohl der 
Ionenradius als auch der Valenzzustand der gewählten Dotierelemente eine große Rolle bei der 
Veränderung der Gitterstruktur. 









































) / bar b) 
Abb. 4.7: Diffusionszeitkonstanten τD in Luft und in Stickstoff berechnet für eine 1 mm dicke 
BSCF-Keramik. a) in Abhängigkeit von der Temperatur und b) in Abhängigkeit vom Sauerstoff-
partialdruck. Die zur Berechnung benötigten Diffusionskonstanten sind aus [174] entnommen. 
Die Gitterkonstanten und Ausdehnungskoeffizienten wurden sowohl an Pulvern als auch exemp-
larisch an BSCF:Y-Keramiken bestimmt. Die Ergebnisse der keramischen Proben sind in [180] 
veröffentlicht, die Pulveruntersuchungen werden im Folgenden erläutert. Die Messungen wurden 
in einem Temperaturbereich von RT (25 °C) bis 900 °C in einer Atmosphäre von synthetischer 
Luft bis hin zu reinem Stickstoff, was einem Sauerstoffpartialdruckbereich von               
pO2 ~ 10
-5…0,21 bar entspricht, durchgeführt. Die Bestimmung der Gitterparameter erfolgte mit-
tels Rietveld-Verfeinerung. Hierbei wird das Spektrum unter Berücksichtigung des Gitters und 
der Geräteparameter rekonstruiert. Bei Verwendung der Hochtemperaturkammer werden die 
Analysen mit dem Göbelspiegel durchgeführt. Eine Ausdehnung in z-Richtung, bedingt durch die 
thermische Ausdehnung des Materials, verfälscht somit nicht die so aufgenommenen Diffrakto-
gramme. Problematisch war hier jedoch, dass das Auswerteprogramm TOPAS den Göbelspiegel 
in seiner Fitroutine nicht berücksichtigt (nur für Bragg-Brentano-Konfiguration ausgelegt). Dies 
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wirkt sich zwar minimal auf die Gitterkonstanten aus, führt bei der Aufnahme der Diffrakto-
gramme jedoch zu Artefakten in Form von Peakaufspaltungen. Somit war es erforderlich, für die 
Bestimmung der Gitterkonstanten, vermessen mit dem Göbelspiegel, einen neuen Standard zur 
Auswertung der Diffraktogramme zu erstellen (siehe Kapitel 3.2.4.2, bzw. [187]). 
 
4.2.1 Temperaturabhängigkeit in Luft und in N2 
Da eine Einbringung von größeren monovalenten Kationen Einfluss auf sowohl die Gitterkon-
stanten als auch thermische und chemische Ausdehnungen haben kann, wurden im Folgenden 
XRD-Messungen an Pulverproben aller Zusammensetzungen durchgeführt. 
Um den jeweiligen Pulvern eine Einstellung des chemischen Gleichgewichts mit der Umgebung-
satmosphäre bei Temperaturen über 300 °C zu ermöglichen (wo bereits Sauerstoffaustausch mit 
der Gasphase stattfinden kann), wurde mit den Messungen zunächst bei der höchsten Temperatur 
von 900 °C nach einer Haltezeit von 10 min begonnen. Nach jeder Messung wurde die Tempe-
ratur um 100 °C verringert und eine weitere Haltezeit bei der neuen Temperatur abgewartet. Die-
se Haltezeiten wurden festgelegt auf 10 min (800 °C), 30 min (700 °C), 2 h (600 °C, 500 °C und 
400 °C) innerhalb derer – unter Berücksichtigung von Oberflächenaustausch- und Diffusionsko-
effizienten für BSCF – eine chemische Gleichgewichtseinstellung innerhalb der Oberflä-
chenregion, die zu den Röntgenreflexionen beiträgt (für reines BSCF ca. 7 µm, berechnet mit der 
Software Absorb DX von Bruker, siehe hierzu Kapitel 3.2.4.3) sichergestellt werden kann. Die 
Haltezeiten bei Temperaturen von 300 °C und darunter wurden auf 10 min festgelegt, da hier 
keinerlei Sauerstoffaustausch zwischen Probe und Gasphase mehr stattfinden kann und somit nur 
das thermische Gleichgewicht sichergestellt werden muss. 
 
BSCF:Y 
Abb. 4.8 zeigt die extrahierten Gitterkonstanten für alle Y-Konzentrationen in synthetischer Luft 
(links) und reinem Stickstoff (rechts). In beiden Gasatmosphären kann festgestellt werden, dass 
BSCF:10Y eine um ca. 0,5 % größere Gitterkonstante aufweist als reines BSCF. Bei den anderen 
Konzentrationen zeigt sich, dass die Werte für 1 mol% und 3 mol% Yttriumgehalt leicht unter-
halb dem von reinem BSCF liegen. Dies könnte durch frühere Resultate [105;106] erklärt        
werden, die eine gewisse Menge der Yttriumdotierung auf dem A-Platz des Gitters nachweisen 
konnten (durchgeführt an nominell identischen IAM-WET-Proben). Das A/B-Verhältnis war    
dabei etwa 50/50 in BSCF:1Y und BSCF:3Y, nahm aber ab auf 25/75 in BSCF:10Y. Da Y einen 
kleineren Ionenradius aufweist als Ba und Sr, aber einen größeren im Vergleich zu Co und Fe, 
kann dies – zusammen mit dem Einfluss der Dotierung auf die Sauerstoffleerstellenkonzentration 
im System – eine Erklärung für das festgestellte Verhalten sein. 
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Abb. 4.8: Gitterparameter der unterschiedlichen P-BSCF:Y-Zusammensetzungen. Gefüllte Sym-
bole in a) zeigen die ermittelten Daten vermessen in synthetischer Luft, die offenen Symbole in   
b) vermessen in N2. Die gestrichelten Linien in a) geben den linearen Fit zur Bestimmung der 
Ausdehnungskoeffizienten im niedrigen (RT…200 °C), sowie im hohen (600…900 °C) Tempera-
turbereich in synthetischer Luft an, in b) über den gesamten Temperaturbereich. 
Bei den Messungen in synthetischer Luft wurden lineare Fits in den Temperaturbereichen von 
25 °C bis 200 °C und von 600 °C bis 900 °C durchgeführt, um die Ausdehnungskoeffizienten zu 
bestimmen. Während diese im niedrigen Temperaturbereich nahezu ausschließlich die thermische 
Ausdehnung beinhalten (αth), kommt im höheren Temperaturbereich ein Beitrag der chemischen 
Ausdehnung (αch) aufgrund des sich ändernden Sauerstoffgehalts im Gitter zur Gesamt-          
ausdehnung (αges) hinzu. In reinem N2 wurde der Fit über den gesamten Temperatur-               
bereich durchgeführt. 
In reiner Stickstoffatmosphäre sind die Gitterkonstanten für alle Zusammensetzungen größer als 
in synthetischer Luft, da die sich einstellende niedrigere Sauerstoffkonzentration im Gitter die 
ionischen Bindungskräfte reduziert. Für niedrige und hohe Temperaturen ist keine Änderung des 
Ausdehnungsverhaltens erkennbar. Dies liegt darin begründet, dass die Messungen wie o. a. von 
der höchsten zur niedrigsten Temperatur durchgeführt wurden. Die Sauerstoffleerstellen-        
konzentration im Gitter ist bei der Starttemperatur am höchsten und eine Verringerung der    
Messtemperatur kann nicht zu einem Anstieg des Sauerstoffgehalts führen, da im Stickstoff-
spülgas der notwendige Sauerstoff nicht vorhanden ist. Effektiv ist damit das chemische Gleich-
gewicht von 900 °C im Gitter eingefroren und es kann lediglich thermische Ausdehnung        
stattfinden. Diese Tatsache spiegelt sich in den größeren thermischen Ausdehnungskoeffizienten 
für alle Y-Konzentrationen in dieser Atmosphäre wider im direkten Vergleich mit den rein ther-
mischen Ausdehnungskoeffizienten der Proben bei niedrigen Temperaturen in synthetischer Luft, 
da in den Stickstoffmessungen die höhere Sauerstoffleerstellenkonzentration für geringere ioni-
sche Bindungskräfte verantwortlich ist und somit die thermischen Ausdehnungskoeffizienten 
größer ausfallen. 
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Alle Werte wurden berechnet auf der Basis des Gitterkonstantenwertes a0 bei 25 °C und sind in 
Tab. 4.7 angegeben. 



















 27,31 ± 0,90 27,00 ± 0,63 27,05 ± 0,51 24,57 ± 0,47 
In N2     











19,94 ± 0,16 20,69 ± 0,39 19,16 ± 0,16 20,59 ± 0,59 
Tab. 4.7: Gitterparameter und Ausdehnungskoeffizienten (thermisch, chemisch und gesamt) in 
synth. Luft und Stickstoff für alle P-BSCF:Y Zusammensetzungen im Vergleich zu undotiertem 
BSCF-Pulver. 
In synthetischer Luft steigt αth konstant mit zunehmender Y-Konzentration an, während αch      
geringer wird. Dies lässt darauf schließen, dass die Änderungen der Sauerstoffleerstellen-
konzentration bei hohem Y-Gehalt geringer ausfallen als bei geringer Dotierung. Dadurch könnte 
auch die mögliche Sauerstofftransportrate durch Membranen aus Y-dotiertem BSCF betroffen 
sein (siehe hierzu Kapitel 4.4.2.1). 
In reiner Stickstoffatmosphäre zeigen sich die Werte für αth nahezu unbeeinflusst durch die ver-
schiedenen Y-Gehalte. Die unterschiedlichen Gitterkonstanten könnten auch hier durch die unter-
schiedlichen Besetzungen der Y-Konzentrationen auf dem A- und B-Platz zurückzuführen sein, 
da in reiner N2-Atmosphäre der Sauerstoffaustausch zum Erliegen kommt und ausschließlich der 
Ionenradius Auswirkungen auf die Gitterstruktur hat. Die erhöhte A-Platz-Besetzung durch Y ist 
somit gleichbedeutend mit einer Gitterverkleinerung, da Y
3+
 mit 90 pm einen kleineren Ionenra-
dius besitzt als die A-Platz-Kationen. Bei stärkerer Besetzung des B-Platzes durch Y
3+
 wird das 
Gitter aufgeweitet, da Y
3+
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BSCF:Ti 
In Abbildung 4.9 werden die extrahierten Gitterkonstanten für alle Ti-Konzentrationen in synthe-
tischer Luft (links) und reinem Stickstoff (rechts) aufgezeigt.  
















































Abb. 4.9: Gitterparameter der unterschiedlichen P-BSCF:Ti-Zusammensetzungen. Gefüllte Sym-
bole in a) zeigen die ermittelten Daten vermessen in synthetischer Luft, die offenen Symbole in   
b) vermessen in N2. Die gestrichelten Linien in a) geben den linearen Fit zur Bestimmung der 
Ausdehnungskoeffizienten im niedrigen (RT…200 °C), sowie im hohen (600…900 °C) Tempera-
turbereich in synthetischer Luft an, in b) über den gesamten Temperaturbereich. 
Analog zu BSCF:Y sind die Gitterkonstanten in N2 höher als in synth. Luft. Die gestrichelten 
Linien geben die Fitbereiche für die Bestimmung der Ausdehnungskoeffizienten an. 
Bei den Ti-dotierten BSCF Pulvern verringert sich die Gitterkonstante in beiden Atmosphären 
mit zunehmender Ti-Konzentration. In synth. Luft kann dies zum einen mit einem kleineren      
Ionenradius, zum anderen mit einer höheren Valenz des Titans und einer daraus resultierenden 
Sauerstoffleerstellenvernichtung eingehergehen, was ein Zusammenziehen des Gitters mit sich 
führt. Aus Tabelle 2.1, Kapitel 2 sind die unterschiedlichen Valenzzustände mit den entsprechen-
den Ionenradien zu entnehmen. Aufgrund dieser Messergebnisse scheint das multivalente Ti     
somit ausschließlich Valenzzustände von 3+ (rIon = 67 pm) bzw. 4+ (rIon = 61 pm) anzunehmen. 
Aufgrund dieser geringen Ionenradien ist eine kombinierte A/B-Platz Belegung hier unwahr-
scheinlich. In reinem Stickstoff wirkt sich ausschließlich, wie schon bei BSCF:Y beschrieben, der 
Ionenradius auf die Gitterkonstanten aus, was die vorangehende Hypothese unterstützt.  
Alle Ausdehnungskoeffizienten wurden berechnet auf der Basis des Gitterkonstantenwertes a0 bei 
25 °C und sind in Tab. 4.8 angegeben. 
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In synth. Luft P-BSCF-36 P-BSCF:1Ti-60 P-BSCF:3Ti-61 P-BSCF:10Ti-54 















 27,31 ± 0,90 25,77 ± 0,37 25,35 ± 0,71 23,33 ± 0,41 
In N2     











19,94 ± 0,16 20,85 ± 0,25 20,70 ± 0,26 19,72 ± 0,22 
Tab. 4.8: Gitterparameter und Ausdehnungskoeffizienten (thermisch, chemisch und gesamt) in 
synth. Luft und Stickstoff für alle P-BSCF:Ti Zusammensetzungen im Vergleich zu undotiertem 
BSCF-Pulver. 
Wie schon beim Y-dotierten Materialsystem zeigt sich auch beim Ti-dotierten BSCF eine        
Zunahme des αth, gefolgt von einer Abnahme des αch mit zunehmender Dotierkonzentration. 
Auch dies lässt auf einen verminderten Sauerstoffaustausch mit der Atmosphäre schließen, was 
einen negativen Einfluss der Dotierung auf den Sauerstofftransport haben könnte (siehe hierzu 
auch Kapitel 4.4.2.1). In reiner Stickstoffatmosphäre zeigen sich die Werte für αth nahezu unbe-
einflusst durch die verschiedenen Ti-Gehalte. 
 
BSCF:Nb 
Abbildung 4.10 zeigt die extrahierten Gitterkonstanten für alle Nb-Konzentrationen in syntheti-
scher Luft (links) und reinem Stickstoff (rechts). 
Analog zu BSCF:Y und BSCF:Ti sind die Gitterkonstanten bei BSCF:Nb in N2 höher als in    
synthetischer Luft. Die gestrichelten Linien geben die Fitbereiche für die Bestimmung der Aus-
dehnungskoeffizienten an. 
Bei den mit monovalentem Nb
5+
 dotierten Pulvern zeigt sich in synth. Luft kaum eine Verände-
rung der Gitterparameter. In N2 liegen die Gitterkonstanten leicht unterhalb von reinem BSCF, 
eine Systematik durch die Dotierkonzentration ist nicht zu erkennen. Grund hierfür ist die Lös-
lichkeitsgrenze des Nb. Aus Kapitel 3, Abbildung 3.2 ist bekannt, dass sich beim BSCF:10Nb-
Rohpulver eine zusätzliche BaNbO3-Phase zeigt. Diese könnte auch zu kleinen Anteilen im 
3 mol% Nb-dotierten Materialsystem auftreten, was mittels XRD nicht detektierbar wäre. Anders 
als in der Literatur berichtet [112], konnte Nb hier nicht vollständig in den Perowskiten eingebaut 
werden und hat somit kaum Einfluss auf die Gitterparameter. Fang et al. [112] zeigten eine deut-
liche Gitteraufweitung durch die Zudotierung von Nb und konnten einen kompletten Einbau in 
den BSCF-Perowskiten bis 20 mol% Nb belegen. Dies könnte möglicherweise durch              
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unterschiedliche Präparationsschritte bzw. -parameter bei der Herstellung der Pulver begründet 
sein. In synth. Luft zeigt sich eine geringe Verkleinerung des Gitters, was auf den kleineren Io-
nenradius des Nb
5+
 von ~64 pm im Vergleich zu dem B-Platz-dominierenden Co
2+
 mit 75 pm (im 
kubischen Perowskiten) zurückzuführen ist.  

















































Abb. 4.10: Gitterparameter der unterschiedlichen P-BSCF:Nb-Zusammensetzungen. Gefüllte 
Symbole in a) zeigen die ermittelten Daten vermessen in synthetischer Luft, die offenen Symbole 
in b) vermessen in N2. Die gestrichelten Linien in a) geben den linearen Fit zur Bestimmung der 
Ausdehnungskoeffizienten im niedrigen (RT…200 °C), sowie im hohen (600…900 °C) Tempera-
turbereich in synthetischer Luft an, in b) über den gesamten Temperaturbereich. 
Alle Ausdehnungskoeffizienten wurden berechnet auf der Basis des Gitterkonstantenwertes a0 bei 
25 °C und sind in Tab. 4.9 angegeben. 
 
In synth. Luft P-BSCF-36 P-BSCF:1Nb-62 P-BSCF:3Nb-63 P-BSCF:10Nb-55 















 27,31 ± 0,90 25,68 ± 0,40 25,21 ± 0,28 23,58 ± 0,31 
In N2     











19,94 ± 0,16 20,49 ± 0,34 20,15 ± 0,10 20,18 ± 0,31 
Tab. 4.9: Gitterparameter und Ausdehnungskoeffizienten (thermisch, chemisch und gesamt) in 
synth. Luft und Stickstoff für alle P-BSCF:Nb Zusammensetzungen im Vergleich zu undotiertem 
BSCF-Pulver. 
Analog zu dem Y- und Ti-dotierten BSCF zeigt sich auch hier eine Zunahme des αth, gefolgt von 
einer Abnahme des αch mit zunehmender Dotierkonzentration. Der αges fällt jedoch mit Zunahme 
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der Nb-Konzentration. In N2 ist αth nahezu unbeeinflusst durch die verschiedenen Nb-Konzentra-
tionen und stimmt mit den Werten von BSCF:Y und BSCF:Ti überein.  
 
4.2.2 Sauerstoffpartialdruckabhängigkeit 
Die Sauerstoffpartialdruckabhängigkeit wurde an den mit 10 mol/% dotierten Pulverproben im 
Vergleich zu reinem BSCF untersucht, aufgrund des bei jenen am stärksten zu erwartenden Ein-
flusses der Dotierkonzentration auf das Materialsystem. 
Durch eine Gitterkonstantenbestimmung in niedrigen pO2-Bereichen lassen sich Rückschlüsse 
auf das Sauerstoffein- bzw. -ausbauverhalten ziehen. Je niedriger der pO2, desto mehr weitet sich 
das Gitter auf, da die sich einstellende niedrigere Sauerstoffkonzentration im Gitter die ionischen 
Bindungskräfte reduziert. Abbildung 4.11 zeigt die Sauerstoffpartialdruckabhängigkeit der Git-
terkonstanten bei 900 °C. Die Haltezeiten bei den entsprechenden pO2-Bereichen sind aus        
Tabelle 3.6 aus Kapitel 3.2.4.1 zu entnehmen. 
















Abb. 4.11: Gitterkonstanten der 10 mol% dotierten Pulverproben im Vergleich zu reinem BSCF 
in Abhängigkeit vom Sauerstoffpartialdruck bei 900 °C. In reinem Stickstoff ist der pO2 nicht 
genau definiert und wird hier aus diesem Grunde mit einem schraffierten Bereich gekennzeichnet 
(10
-5…10-4 bar). Die gestrichelten Linien geben die linearen Fits (0,21…10-3 bar) und die Fort-
führung dieser bis 10
-5
 bar wieder.  
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Es zeigt sich ein lineares Ausdehnungsverhalten aller Pulverproben bei 900 °C. Aufgrund der 
konstanten Temperatur ist die Ausdehnung des Gitters rein auf die Bildung weiterer Sauerstoff-
leerstellen zurückzuführen. Bei Temperaturen > 500 °C wird Sauerstoff aus dem Gitter ausge-
baut, was durch fehlende Anionen zu einer Verringerung der ionischen Bindungsenergie im    
Gitter führt. Dies zeigt sich in einem Anstieg der Gitterparameter, hervorgerufen durch eine stei-
gende Konzentration an Sauerstoffleerstellen.  
Es zeigt sich, dass BSCF die größte Steigung im Gegensatz zu den dotierten Pulvern aufweist. 
Dies lässt auf eine geringere Bindung von Sauerstoff im Gitter schließen. Das BSCF-Gitter      
„atmet“ stärker als die dotierten Pulver, gibt somit schneller Sauerstoff ab bzw. nimmt schneller 
Sauerstoff auf. Die Konzentration an Sauerstoffleerstellen ist, aufgrund der geringsten Steigung, 
in BSCF:10Y am geringsten.  
 
 
4.3  Stabilitätsuntersuchungen an dotiertem BSCF 
In diesem Kapitel werden die Ergebnisse der Stabilitätsuntersuchungen von dotiertem BSCF im 
Vergleich zu reinem BSCF dargelegt und diskutiert. Hier wird im Speziellen auf die chemische 
und thermische Stabilität, sowie auf das Langzeitverhalten der elektrischen Leitfähigkeit und der 
Sauerstoffpermeation eingegangen. 
 
4.3.1    Chemische Stabilität 
4.3.1.1  Coulometrische Titration / pO2-Stabilität 
Die Einführung eines fünften Kations in das kubische BSCF-Gitter zur Steigerung der kubischen 
Phasenstabilität in den relevanten Anwendungsbereichen könnte einen ungewollten Einfluss auf 
das System bei niedrigen Sauerstoffpartialdrücken mit sich führen, wie etwa eine Änderung in 
der chemischen Reduktionsstabilität. Aus diesem Grund wurden coulometrische Titrationen in 
der Sauerstoffpumpe an BSCF:Y-Pulvern durchgeführt. Genaueres siehe hierzu Kapitel 3.3.1 
oder auch [8]. Diese Messungen ermöglichen eine Bestimmung der Stabilitätsgrenzen von 
Mischoxiden als f(pO2) bis hin zu einem Sauerstoffpartialdruck von ~10-18 bar. In früheren Unter-
suchungen wurden mit dieser Messmethode die pO2-abhängigen Änderungen der Sauerstoffstö-
chiometrie für reines BSCF ermittelt [8]. In diesen Untersuchungen wurden sowohl das große 
Totvolumen der Messapparatur als auch die parasitären Effekte speziell in sehr reduzierenden 
Bedingungen berücksichtigt, um Messfehler zu vermeiden. Parasitäre Effekte sind hier z.B. der 
pO2-abhängige Beitrag des YSZ-Pumprohres auf den gesamten Pumpstrom oder mögliche      
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Leckageströme. Um das reale pO2-abhängige Verhalten der Pulverproben identifizieren zu kön-
nen, wird somit vor jeder Messreihe eine Leermessung (ausschließlich Probenhalter ohne Pulver-
probe) durchgeführt, um die oben angegebenen Einflüsse identifizieren zu können. Diese 
Leermessung wird dann von der gemessenen Titrationskurve abgezogen. Der resultierende Ver-
lauf des Pumpstromes liefert somit Informationen zur Identifizierung der pO2-Stabilitätsgrenze. 
Gezeigt wurde dies zuvor an LSCF, PSCF und LSC im Vergleich zu BSCF in [79]. Abbildung 
4.12 zeigt die coulometrischen Titrationskurven der verschieden dotierten BSCF:Y-Pulver im 
Vergleich zu reinem BSCF bei 950 °C (dUpump/dt = 1 mV/min) in einem pO2-Bereich von         
10
-4
 …10-14 bar.  





































































Abb. 4.12: Vergleich der coulometrischen Titrationskurven der verschieden dotierten BSCF:Y-
Pulver zu reinem BSCF [180]. Alle Pulver wurden bei 950 °C von 10
-4
 bar bis hin zu sehr     
niedrigen Sauerstoffpartialdrücken von 10
-14
 bar mit einer Pumprate dUpump/dt von 1 mV/min 
vermessen. Die farbigen Kurven zeigen den Pumpstrom (rechte Achse), die schwarz gestrichelte 
Linie gibt den eingestellten pO2 (Sollwert) wieder. Die grauen Linien zeigen den realen in situ 
gemessenen pO2 (Istwert) zur jeweiligen Pulverprobe. Dieser weicht vom Sollwert ab, sobald die 
Pulverproben verstärkt Sauerstoff aus dem Gitter ausbauen und an die Atmosphäre abgeben. 
Durch Messung des Pumpstromes der jeweiligen Pulverprobe konnte eine (im Rahmen der Mess-
genauigkeit) identische Stabilitätsgrenze zu reinem BSCF ermittelt werden. Ab einem pO2 von 
ca. 10
-8
 bar fängt das Pulver an, vermehrt Sauerstoff aus seinem Gitter auszubauen und an die 
Atmosphäre abzugeben. Der Pumpstrom steigt somit an, um den Sollwert des pO2 wieder zu     
erreichen. Der Pumpstrom erreicht sein Maximum bei ca. 2·10
-12
 bar für alle untersuchten Pulver-
proben. Dieser Wert stimmt sehr gut mit der zuvor ermittelten Stabilitätsgrenze von BSCF über-
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ein [8]. In diesem pO2-Bereich wird so viel Sauerstoff aus der Probe ausgebaut, dass es zu einer 
Zersetzung des Perowskiten aufgrund der Instabilität des oktaedrischen Sauerstoffsubgitters 
kommt. Der Pumpstrom bricht nach dem ersten Hauptpeak ein, was einer irreversiblen Dekom-
position entspricht, wie am Beispiel des BSCF auch durch Post-Test-XRD-Analysen bestätigt 
wurde [8]. Abbildung 4.13 zeigt exemplarisch REM-Analysen des BSCF:10Y-Pulvers a) nach 
Herstellung und b) nach coulometrischer Titration (Messung gezeigt in Abbildung 4.12). 
a)   b) 
Abb. 4.13: REM-Analysen an P-BSCF:10Y-41 vor und nach der coulometrischen Titration     
(gezeigt in Abbildung 4.12). a) Pulver nach der Herstellung mit einer Partikelgröße von etwa 
2 µm, b) Zersetztes Pulver nach coulometrischer Titration bei 950 °C. Es werden deutliche Aus-
scheidungen an Zweitphasen sichtbar. 
Die REM-Analysen zeigen deutlich die Bildung von Fremdphasen. Bei den im InLens-Detektor 
als helle Punkte sichtbaren Ausscheidungen kann aufgrund von Untersuchungen vom LEM    
(Abbildung 2.6 bzw. [148]) davon ausgegangen werden, dass es sich um Cobaltoxid (Co3O4) han-
delt, was die irreversible Zersetzung der Pulver nahelegt. Bei den ca. 1 µm großen schwarzen 
Oktaedern handelt es sich um eine Zusammensetzung mit einer höheren elektrischen Leitfähig-
keit, da der Kontrast im InLens-Detektor sehr dunkel ist. Eine genaue Phasenidentifikation wurde 
bei diesen Untersuchungen aufgrund der schwierigen Präparation der Pulver für TEM-Analysen 
nicht durchgeführt. Eine detaillierte Phasenanalyse bei thermisch behandelten keramischen     
Proben wird in Kapitel 4.3.2.2 gezeigt. 
Aufgrund der hoch gewählten Titrationstemperatur von 950 °C kommt es zu einer leichten Ver-
sinterung des Pulvers. Es bilden sich Sinterhälse aus, es kommt zum Wachstum von oktaedri-
schen Körnern [144], was in Abbildung 4.14 verdeutlicht wird. 
Die hohe Titrationstemperatur bietet den Vorteil, dass Fremdphasenbildungen aufgrund der ther-
mischen Bedingungen weitgehend ausgeschlossen werden können (siehe hierzu Kapitel 4.3.2.2), 
da BSCF unterhalb von 840 °C zur Ausbildung der hexagonalen Phase neigt [15;22]. Die Bestim-
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mung der pO2-abhängigen Stabilitätsgrenze mittels coulometrischer Titration wurde somit nicht 
durch die thermischen Messbedingungen verfälscht. 
 
Abb. 4.14: REM-Analyse an P-BSCF:10Y-41 nach der coulometrischen Titration bei 950 °C. Das 
Pulver bildet aufgrund der hohen Temperatur Sinterhälse aus, die 2 µm großen Partikel begin-
nen sich als Korn auszubilden. 
Die coulometrischen Titrationen aller Zusammensetzungen zeigen ein identisches Stabilitätsver-
halten. Die Absolutwerte der Zersetzungsgrenzen repräsentieren jedoch eine leichte Überbewer-
tung des Stabilitätsbereiches bei dieser Methode, aufgrund der kinetischen Aspekte, wie in [137] 
diskutiert. Hier wird eine Abschätzung der k
δ
-Werte für BSCF bei pO2 < 10
-6
 bar durchgeführt, 
die eine Äquilibrierungszeit für Pulver mit Partikelgrößen von 2…3 µm von ca. 1 h voraussetzen. 
Die Zersetzungsgrenze wird somit um ca. eine Dekade bei dieser Messmethode unterschätzt.  
Jedoch belegen elektrische Langzeitleitfähigkeitsmessungen an keramischen BSCF-Proben, dass 
die Stabilitätsgrenzen bei diesen sehr geringen Sauerstoffpartialdrücken erreicht werden können 
[20]. Abbildung 4.15 fasst die pO2-abhängigen Stabilitätsbereiche des BSCF-Materialsystems im 
Vergleich zu Literaturwerten zusammen. 
Abschließend konnte gezeigt werden, dass Y-Dotierungen in unterschiedlicher Konzentration 
keinen messbaren Einfluss auf die pO2-abhängige Stabilitätsgrenze von BSCF haben. Die Zerset-
zungsgrenzen sind ausreichend gering, so dass ein Einsatz für die meisten Anwendungen als Sau-
erstoffseparationsmembran möglich ist (anwendungsrelevanter Bereich bis mindestens 10
-5
 bar). 
Die coulometrische Titration wurde exemplarisch für reines BSCF und mit Y dotiertes BSCF 
durchgeführt. Die Ti- und die Nb-Dotierungen wurden hier nicht weiter untersucht, da von einer 
vergleichbaren chemischen Stabilität ausgegangen werden kann. 
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Abb. 4.15: pO2-abhängige Stabilitätsgrenze des BSCF-Materialsystems [180] 
  
4.3.1.2  CO2-Stabilität 
Die CO2-Stabilität von BSCF wurde in etlichen Quellen als unzureichend bewertet [14;52;80;82]. 
So zeigten Arnold et al. dass eine 72 h Beanspruchung einer BSCF-Membran mit reinem CO2 die 
Perowskitstruktur bis zu einer Eindringtiefe von 50 µm komplett zersetzt und dass die Permeation 
auf 78 % innerhalb der ersten 120 min abnimmt [14]. Yan et al. konnten nachweisen, dass schon 
kleine Konzentrationen an CO2 (0,28…3,07 %) sowohl einen negativen Effekt auf die Zell-
leistung von IT-SOFC haben, als auch die Oberflächenstruktur bei einem Betrieb bei 450 °C für 
24 h (1 % CO2) durch Karbonatbildungen beeinträchtigt wird [52;80]. 
Bei der BSCF-Pulverpräparation werden die Edukte BaCO3 und SrCO3 eingewogen. Das Pulver 
wird einem Kalzinierschritt bei Temperaturen > 900 °C unterzogen, damit die Karbonate (CO3) 
zerfallen und sich die perowskitische Gitterstruktur ausbilden kann. Wird das Material (egal ob in 
Pulver- oder in keramischer Form) nun wieder einer CO2-Konzentration bei einer Temperatur 
unterhalb von 800…900 °C [188] ausgesetzt, so bilden sich erneut die oben angegebenen Karbo-
nate. Der Vorgang des Karbonatzerfalls ist somit reversibel, die Perowskitstruktur wird wieder 
zerstört. Unterhalb welcher Temperaturen sich erneut Karbonate bilden bzw. oberhalb welcher 
Temperaturen diese zerfallen und inwiefern die Dotierungen Einfluss auf das BSCF-System in 
Kontakt mit CO2 nehmen, soll in diesem Kapitel untersucht werden. 
In Abbildung 4.16 wird das chemische Potential des CO2 in Abhängigkeit von der Temperatur 
dargestellt [188]. Aus diesem Diagramm lässt sich die thermodynamische Stabilität von unter-
schiedlichen Karbonaten bei einem entsprechenden CO2-Partialdruck und der Temperatur able-
sen. So zerfällt z.B. SrCO3 in Luft ab T > 720 °C zu SrO + CO2. 
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Abb. 4.16: Ellingham-Diagramm für die Zersetzung von Karbonaten unter verschiedenen CO2-
Partialdrücken [188].  
Die CO2-Konzentration im realen Betrieb, wie z.B. beim Oxycoal-Prozess, liegt bei ca. 90 % CO2 
[189]. In der Raumluft ist dieser Wert weitaus geringer und beträgt 0,038 vol%. Die folgenden 
Messungen wurden in 10 % CO2 in synthetischer Luft durchgeführt. Diese gewählte Zusammen-
setzung ist zum einen eine wesentlich erhöhte CO2-Konzentration im Vergleich zur Umgebungs-
luft (Faktor > 250), im Vergleich zum realen Betrieb jedoch noch sehr gering. Ist eine Zersetzung 
der Membran in 10 % CO2 bereits gegeben, so scheidet dieses Material für eine Anwendung in 
Verbrennungsprozessen gänzlich aus. Andererseits kann das Alterungsverhalten der Membranen 
in Umgebungsluft durch eine Messung in 10 % CO2 vermutlich beschleunigt werden. 
 
4.3.1.2.1  Thermogravimetrie 
Die zeit- und temperaturabhängige Massenänderung der BSCF-, BSCF:10Y-, BSCF:10Ti- und 
BSCF:10Nb-Pulverproben wurde unter Einfluss einer CO2-haltigen Atmosphäre (10 % CO2 in 
synth. Luft) ermittelt. Um zunächst einen Überblick über die thermische Aktivität der Karbonat-
bildungen zu erlangen, wurden BSCF- und BSCF:10Y-Pulverproben bis hin zu 1000 °C mit einer 
Heizrate von 1 K/min thermogravimetrisch untersucht, was in Abbildung 4.17 gezeigt wird. 
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Abb. 4.17: Relative Masse von BSCF- und BSCF:10Y Pulvern unter 10 % CO2-haltiger syntheti-
scher Luft in Abhängigkeit von der Temperatur. Die Partikelgröße der Pulver betrug jeweils 
~2 µm. Das Temperaturprofil (rot) wurde mit 1 K/min auf 1000 °C gefahren und für 30 min bei 
dieser Temperatur gehalten. 
Die relative Masse wird zu Beginn jeder Messung als 100 % angenommen. Der anfängliche Mas-
senverlust ist auf Restfeuchtigkeit im Pulver zurückzuführen, welche bei ca. 100 °C verdampft. 
Ab 440 °C ist eine starke Massenzunahme identifizierbar, welche die erhöhte Aufnahme von CO2 
repräsentiert. Der Höhepunkt für BSCF wird bei ca. 780 °C und für BSCF:10Y bei 820 °C        
erreicht. Ab diesen Temperaturen zerfallen die Karbonate wieder, was sich in einer Verringerung 
der relativen Massenänderung zeigt. Bei 1000 °C kommt es zu einer leichten Versinterung der 
Pulverproben. Beim Abkühlvorgang werden ab ca. 800 °C für BSCF und 740 °C für BSCF:10Y 
wieder Karbonate gebildet. Dies hält bis zum Ende der thermogravimetrischen Untersuchung an. 
BSCF und BSCF:10 Y verhalten sich hier sehr ähnlich. Zusammenfassend bilden sich Karbonate 
in einem Temperaturfenster von 440…800 °C. Bei höheren Temperaturen zerfallen die Karbo-
nate, eine CO2-Schädigung kann hier ausgeschlossen werden. 
Um den Einfluss der CO2-haltigen Atmosphäre auf die unterschiedlichen Dotierungen zu       
identifizieren, wurde eine thermogravimetrische Analyse auch an BSCF:10Ti- und BSCF:10Nb-
Pulverproben durchgeführt. Hier wurde die Maximaltemperatur mit 780 °C bewusst leicht unter-
halb der Zerfallsgrenze der Karbonate (> 800 °C) festgesetzt, um einen möglichen Einfluss der 
Dotierung auf die Karbonatbildung zu verifizieren. Abbildung 4.18 zeigt die relative Massenän-
derung in Abhängigkeit von der Temperatur aller 10 mol% dotierten Pulver im Vergleich zu  
reinem BSCF. 
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Abb. 4.18: Relative Masse an BSCF-, BSCF:10Y-, BSCF:10Ti- und BSCF:10Nb-Pulverproben 
unter 10 % CO2-haltiger synthetischer Luft in Abhängigkeit von der Temperatur. Das abgefah-
rene Temperaturprofil (rot) wurde mit 1 K/min auf 780 °C gefahren und für 5 h bei dieser Tem-
peratur gehalten. 
Wie schon in Abbildung 4.17 zu sehen, fängt die Karbonatbildung bei BSCF und BSCF:10Y bei 
440 °C an. Bei der erreichten Endtemperatur nimmt das Gitter weiterhin kontinuierlich CO2 auf, 
die Reaktionsgeschwindigkeit nimmt jedoch stark ab. Bei BSCF:10Ti und BSCF:10Nb beginnt 
die Massenänderung etwas später bei einer Temperatur von ca. 480 °C. Die Karbonatbildung fällt 
hier jedoch wesentlich geringer aus. Ähnliches konnte auch in [130] für BSCF:5Ti und 
BSCF:10Ti im Vergleich zu reinem BSCF identifiziert werden. Hier war der Unterschied des 
Massenzuwachses von BSCF und dem Ti-dotiertem Material wesentlich geringer als in der hier 
veröffentlichten Analyse. Grund hierfür könnte zum einen das unterschiedlich gefahrene Tempe-
raturprofil sein. In [130] wurde mit einer Heizrate von 10 K/min auf 600 °C gefahren, 3 h gehal-
ten. Zum anderen wurden die Analysen in reinem CO2 durchgeführt, was selbstverständlich einen 
erheblicheren Einfluss auf die Karbonatbildung ausübt. Auch für BSCF:Nb findet sich in [113] 
ein ähnlich unterdrücktes Verhalten wie in Abbildung 4.18. Bei diesem Vergleich sollte aber    
beachtet werden, dass in [113] nur der Eisenplatz mit Nb substituiert wurde. Zusammenfassend 
zeigt sich eine wesentlich geringere Aufnahme von CO2 bei BSCF:10Ti und BSCF:10Nb im 
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4.3.1.2.2  XRD-Analysen 
Mit Hilfe der thermogravimetrischen Messungen aus dem vorherigen Kapitel (4.3.1.2.1) konnte 
die obere Temperaturgrenze zur Bildung von Karbonaten bestimmt werden. Zur genaueren Pha-
senanalyse wurden in diesem Kapitel XRD-Untersuchungen sowohl in situ als auch bei RT 
durchgeführt. Für diese Analysen wurden zwei Temperaturbereiche gewählt: zum einen bei 
800 °C, um möglichst direkt an der Zerfallsgrenze zu messen, zum anderen bei 750 °C, wo eine 
Karbonatbildung gewährleistet werden kann. Beide Messverfahren wurden mit 10 % CO2 in 
synth. Luft durchgeführt. Auch bei den anschließenden RT-Analysen wurde die CO2-Beaufschla-
gung konstant beibehalten. Alle hier veröffentlichten Diffraktogramme wurden identisch aufge-
nommen, die zur Herstellung der keramischen Proben verwendeten Pulver wiesen eine identische 
Partikelgröße von ~2 µm auf. 
In Abbildung 4.19 sind die unterschiedlichen Diffraktogramme der keramischen                  
BSCF-Proben dargestellt. 
Bei 750 °C (gelber Bereich) zeigen sich keine großen Unterschiede zwischen in-situ- und RT-
Messung. Dies bestätigt eine korrekt gewählte Temperatur, um eine Karbonatbildung zu           
gewährleisten. Hier zeigt sich die Bildung von BaxSr1-xCO3 unbekannter Stöchiometrie, welche 
sich durch den charakteristischen Doppelpeak bei ca. 25° auszeichnet. Der kubische Restpe-
rowskit bleibt aufgrund der geringen Ausbildung der hex. Phase stärker erhalten als bei 800 °C. 
Dies ist auf die langsamere Bildungskinetik der hex. Phase bei 750 °C zurückzuführen.  
Die Messung bei 800 °C (roter Bereich) zeigt deutliche Unterschiede im Spektrum der in-situ- 
zur RT-Messung. Die Ausbildung der hex. Phase dominiert bei der in-situ-Messung nahe der 
Zerfallsgrenze. Dies kann durch die zusätzliche Bereitstellung von Sauerstoff durch das CO2    
begründet werden. Dadurch steigt der pO2 und es kann mehr O
2-
 im Gitter gebunden werden. 
Aufgrund der Elektroneutralität erhöht sich die Co-Valenz auf Co
3+
. Dies wiederum führt zur 
Ausbildung der hex. Phase. Beim Durchfahren des Temperaturbereiches < 800 °C kommt es dann 
zur Karbonatbildung. Der kubische Restperowskit ist sowohl bei, als auch nach der in-situ-
Messung bei RT komplett zersetzt.  
Bei der in situ Analyse bei 800 °C bildet sich Ba3Co10O17 aus [190]. Unterhalb dieser Tempera-
tur, bei 750 °C in situ und den bei RT durchgeführten Messungen, kommt es zur Bildung der 
SrxBa1-xCO3, zu erkennen an dem charakteristischen Doppelpeak bei ~25°. 
In Abbildung 4.20 sind die Diffraktogramme der in situ und der anschließenden XRD-Analyse 
bei RT von keramischen BSCF:10Y-Proben bei 800 °C im Vergleich zu 750 °C dargestellt. 
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BSCF:10Y zeigt im Vergleich zu undotiertem BSCF keine Verbesserung der CO2-Stabilität. 
Auch hier zeigt sich die starke Ausbildung der hex. Phase bei 800 °C und 750 °C, der kubische 
Restperowskit ist auch hier komplett zersetzt. 
 













          RT, nach 35 h bei 750 °C 
 B-BSCF-735, 
          in-situ bei 750 °C, nach 35 h
 B-BSCF-737,
          RT, nach 35 h bei 800 °C 
 B-BSCF-737, 










Abb. 4.19: In situ und anschließende XRD-Analyse bei RT von keramischen BSCF Proben bei 
800 °C im Vergleich zu 750 °C. Die Messungen wurden 35 h bei 800 °C bzw. 750 °C in 10% 
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Um einen näheren Vergleich des undotierten und des mit Y-, Ti- und Nb- dotierten BSCF-Mate-
rialsystems vorzunehmen, wurden alle 10 mol% dotierten Keramiken im Vergleich zu BSCF bei 
800 °C in 10% CO2-haltiger synth. Luft zum einen in situ (Abbildung 4.21), und zum anderen bei 
anschließender RT-Messung (Abbildung 4.22) dargestellt. 









          RT, nach 35 h bei 750 °C 
 B-BSCF:10Y-769, 
          in-situ bei 750 °C, nach 35 h
 B-BSCF:10Y-634,
          RT, nach 35 h bei 800 °C 
 B-BSCF:10Y-634, 
















Abb. 4.20: In situ und anschließende XRD-Analyse bei RT von keramischen BSCF:10Y Proben 
bei 800 °C im Vergleich zu 750 °C. Die Messungen wurden 35 h bei 800 °C bzw. 750 °C in 10% 
CO2-haltiger synth. Luft durchgeführt. Die RT-Messung wurde nach der Temperaturbehandlung 
durchgeführt. 
Die Ausbildung der hexagonalen Phase ist bei allen Keramiken stark ausgeprägt, was den Ergeb-
nissen aus Kapitel 4.3.2 widerspricht. Dies bestätigt die Theorie, dass durch die CO2-Beaufschla-
gung die Ausbildung der hex. Phase beschleunigt und begünstigt wird. Der kubische             
Restperowskit ist bei BSCF:10Ti und BSCF:10Nb wesentlich stärker ausgeprägt als bei BSCF 
und BSCF:10Y. Dies kann durch die wesentlich geringer ausgebildete Nadelstruktur (siehe hierzu 
in situ 
in situ 
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Abbildung 4.25) begründet werden. Die Eindringtiefe des XRD wurde zu max. 7 µm bestimmt 
(Kapitel 3.2.4.3). Da in diesem Bereich weder bei Ti- noch beim Nb-dotiertem BSCF die Nadel-
struktur identifiziert werden konnte, zeigt sich im Diffraktogramm ein wesentlich höherer Anteil 
an kubischer Phase als bei BSCF und BSCF:10Y. 















Abb. 4.21: In situ XRD-Analyse aller 10 mol%-dotierten keramischen Proben im Vergleich zu 
BSCF. Die Messungen wurden 35 h bei 800 °C in 10% CO2-haltiger synth. Luft durchgeführt. 
Die blauen Quadrate symbolisieren die kubische, die roten Dreiecke die hexagonale Phase und 
die grauen Punkte eine Ba3Co10O17-Phase [190]. 
Bei der anschließenden Messung bei RT bildet sich die hex. Phase bei BSCF:10Ti und 
BSCF:10Nb wesentlich stärker zurück, bzw. der kubische Anteil steigt hier an. Es kommt zur 
Bildung von BaxSr1-xCO3, aufgrund des Durchfahrens des Temperaturbereiches, in dem das Kar-
bonat stabil ist (< 800 °C). 
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Abb. 4.22: XRD-Analyse aller 10 mol%-dotierten keramischen Proben im Vergleich zu BSCF. 
Die Messungen wurden 35 h bei 800 °C in 10% CO2-haltiger synth. Luft durchgeführt, hier      
gezeigt ist die RT-Messung nach der Temperaturbeaufschlagung. Die blauen Quadrate symboli-
sieren die kubische, die roten Dreiecke die hexagonale Phase. 
Das ähnliche Verhalten des Ti- und Nb-dotierten BSCF-Materialsystems in Bezug auf die      
CO2-Stabilität könnte auf den Säuregehalt der Ionen zurückzuführen sein, die mit der Lewis-
Säure/-Basen-Theorie beschrieben wird [191;192]. CO2, welches einen hohen Säuregehalt     
aufweist, reagiert am stärksten mit einem Molekül mit niedrigem Säuregehalt. Vergleich man nun 
die A-Platz-Kationen Ba und Sr mit einem relativen Säuregehalt von 0,938 (BaO) bzw. 0,978 
(SrO) mit denen der B-Platz-Kationen Fe mit 2,49 (Fe2O3) und Co mit 2,63 (Co2O3) [193], so 
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gehen die A-Platz-Kationen mit einer höheren Wahrscheinlichkeit Verbindungen mit dem CO2 
ein, was auch in den XRD- und REM-Analysen belegt werden konnte. In [194] konnte nachge-
wiesen werden, dass Ti
4+
 über eine starke Ti-O-Verbindung verfügt und somit eine erhöhte    
CO2-Stabilität aufwies. Auch in [130] konnte mittels thermogravimetrischen Untersuchungen 
eine CO2-Stabilität nachgewiesen werden. Laut [193] liegt der Säuregehalt von TiO2 im Ver-
gleich zu den A-Platz-Kationen sehr hoch, bei 3,05. Dies würde die Lewis-Säure/-Basen-Theorie 
bestärken. Für Y2O3 wurde ein Säuregehalt von 1,59 und für Nb2O5 von 3,9 ermittelt [193].    
Zusammenfassend zeigt sich hier ein hoher Säuregehalt bei Nb und Ti, was eine erhöhte CO2-
Stabilität im Vergleich zu Y-dotiertem und zu reinem BSCF mit sich bringt. Dies könnte den 
stärker ausgeprägten kubischen Restperowskiten sowohl bei der in-situ- als auch bei der         
anschließenden RT-Messung erklären. 
In Abbildung 4.23 wird die Reversibilität an einer keramischen BSCF:10Ti Probe gezeigt. Die 
Gitterkonstanten der kubischen (blaue Quadrate) und hexagonalen Phase (rote Dreiecke) unter-
scheiden sich in den einzelnen Spektren leicht, da es bei den HT-Messungen zu einer Gitterauf-
weitung proportional zur Messtemperatur kommt (siehe hierzu auch Ergebnisse aus                
Kapitel 4.2.1).  
Nach der CO2-Beaufschlagung bei 800 °C (10 % CO2 in synth. Luft, 35 h) bildet sich nach        
erneutem Aufheizen auf 900 °C in synth. Luft bereits nach 4 h der rein kubische Perowskit aus, 
die CO2-Schädigung ist vollständig reversibel, was nach den thermogravimetrischen Analysen, 
Abbildung 4.17, zu erwarten war. Die Reversibilität wurde auch an B-BSCF:10Nb-867 durchge-
führt, mit identischem Ergebnis (siehe hierzu [153]). Aus diesem Grund wurden für die Mikro-
strukturanalysen in folgendem Kapitel identisch CO2-beaufschlagte BSCF:10Ti- und 
BSCF:10Nb-Proben ohne 900 °C-Reversibilitätsschritt verwendet. Die XRD-Analysen dieser 
Proben waren identisch zu denen aus Abbildung 4.21 und 4.22. 
Zudem wurde unter anderem die CO2-Stabilität an porösen Elektroden für alle 10 mol% dotierten 
BSCF-Materialsysteme im Vergleich zu reinem BSCF in [195;196] untersucht. Hierbei konnte 
eine geringere Degradation bei der Messung des flächenspezifischen Widerstandes (engl.: area 
specific resistance, ASR) in CO2-haltigen Atmosphären (0,1…1,2 % CO2 in synth. Luft) im Ver-
gleich zu reinem BSCF für alle Dotierungen bei 700 °C nachgewiesen werden. 
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1) 800 °C, 35 h, 10 % CO2
8) RT (nach Reset)
7) 900 °C, 4 h, synth. Luft
3) 900 °C, 0 h, synth. Luft







Abb. 4.23: Überprüfung der Reversibilität an B-BSCF:10Ti-936. Gezeigt sind fünf von acht 
durchgeführten Messungen. In situ HT-Diffraktogramme: 1) nach 35 h bei 800 °C in 10%     
CO2-haltiger synth. Luft (pink), deutliche Ausbildung der hex. Phase. Die Ausbildung der Karbo-
nate ist, aufgrund der gewählten Temperatur nahe der Karbonatzerfallsgrenze, gering. 3)…7) 
Reversibilitätstest bei 900 °C in synth. Luft. Nach 4 h liegt die rein kubische Gitterstruktur vor.        
RT-Messungen: 2) CO2-Beaufschlagung nach Messung 1) noch aktiv (cyan). Durch den Abkühl-
vorgang bilden sich hier vermehrt Karbonate aus, deutlich zu erkennen an dem charakteristi-
schen SrBaCO3-Doppelpeak bei ~25°. 8) nach 4 h in synth. Luft zeigt sich bei RT der rein       
kubische Perowskit („Reset“) (dunkelblau). 
 
4.3.1.2.3  Mikrostrukturanalysen (REM, EDX) 
Wie stark die CO2-Beaufschlagung die Oberflächen der keramischen Proben verändert, zeigen 
die folgenden REM-Analysen in Abbildung 4.24 und 4.25. 




Abb. 4.24: REM-Analysen der Oberflächen von a) B-BSCF-737, b) B-BSCF:10Y-634,                
c) B-BSCF:10Ti-937 und d) B-BSCF:10Nb-866 nach der CO2-Schädigung im HT-XRD. 10 % 
CO2 in synth. Luft, bei 800 °C für ca. 35 h. Die Oberflächenveränderung aller Proben ist bis auf 
zusätzliche winzige Ausscheidungen (im Falle von BSCF) identisch. 
Auf den Oberflächen bildet sich bei BSCF eine 2 µm dicke Schicht aus, bei den Y-, Ti- und Nb-
dotierten Keramiken eine etwa halb so dicke Schicht mit ~1 µm. Hierbei handelt es sich vermut-
lich um BaxSr1-xCO3 unbekannter Stöchiometrie, wie auch schon von Möbius et al. [82;197]    
berichtet. Auch die hier identifizierte Nadelstruktur (~10 µm Schichtdicke bei Möbius et al. 
[197]) lässt sich in BSCF nachweisen. In BSCF:10Y scheint diese etwas geringer ausgebildet zu 
sein. Die Eindringtiefe der CO2-Schädigung ist in BSCF ca. 7-10 µm und in BSCF:10Y mit ca. 
17 µm doppelt so tief. Bei den mit 10 mol% Ti- und Nb-dotierten Keramiken zeigt sich kaum 
eine Ausbildung der Nadelstruktur.  
Abbildung 4.26 zeigt die entsprechende EDX-Analyse zu B-BSCF-737. Auch hier zeigt sich, wie 
auch schon in [82;197] veröffentlicht, die BaxSr1-xCO3-Bildung an der Oberfläche der Probe. Die 
darunter entstehende Nadelstruktur scheint einen erhöhten Anteil an Co aufzuweisen. 
 




Abb. 4.25: REM-Analysen der Bruchkanten von a) B-BSCF-737, b) B-BSCF:10Y-634,                
c) B-BSCF:10Ti-937 und d) B-BSCF:10Nb-866 nach der CO2-Beaufschlagung im HT-XRD. 
10 % CO2 in synth. Luft, bei 800 °C für ca. 35 h.  
Prinzipiell zeigt sich sowohl bei den XRD-, als auch bei den REM-Analysen eine starke Oberflä-
chenveränderung durch die Beaufschlagung von 10 % CO2 bei 800 °C (bzw. 750 °C). Zum einen 
wirkt das CO2 als Sauerstofflieferant, der Sauerstoffpartialdruck steigt und es wird mehr Sauer-




, was in der 
Bildung der hex. Phase resultiert (siehe hierzu auch Kapitel 2.4). Zudem bildet sich an der Ober-
fläche eine BaxSr1-xCO3-Schicht aus, welche eine Kationenwanderung bedingt. Hierbei werden 
Ba und Sr aus dem Keramikinneren an die Oberfläche transportiert, der Restperowskit weist in 
diesem Bereich eine BaxSr1-xCo0,8Fe0,2O3-δ-Phase unbekannter Stöchiometrie auf. Es handelt sich 
hier nicht mehr um reines BSCF.  
 




Abb. 4.26: EDX-Analyse an B-BSCF-737 nach der CO2-Schädigung im HT-XRD. 10 % CO2 in 
synth. Luft, bei 800 °C für ca. 35 h. a) REM-Analyse und b) EDX-Linescan. 
 
 
4.3.2  Thermische Stabilität 
Für die Nutzung der Sauerstoffseparationsmembranen in einem energieeffizienteren, niedrigeren 
Betriebstemperaturbereich (T ≤ 800 °C), ist die Analyse der thermischen Stabilität in               
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4.3.2.1  Pulverauslagerungen 
Um die entstehenden Phasenveränderungen in einphasig-kubischen Pulvern des BSCF-Material-
systems zu analysieren, wurden alle 10 mol% dotierten Pulver im Vergleich zu reinem BSCF in 
einem externen Ofen thermisch gealtert und danach bei RT im XRD nach Sekundärphasen unter-
sucht. Die unterschiedlichen Pulverproben wurden alle zur gleichen Zeit im identischen Ofen für 
jeweils 3, 10 und 30 Tage ausgelagert. Die Abkühlrate betrug 5 K/min. Zur Gewichtung der      
Ergebnisse wurden die Flächen unter den Halbwertsbreiten des hexagonalen und des kubischen 
Hauptpeaks bestimmt und deren Verhältnis gebildet (siehe hierzu auch Tabelle 4.10).  
 


















Abb. 4.27 a: Zeitliche Entwicklung der hexagonalen Phase bei P-BSCF-49: XRD-Analysen bei 
RT an bei 800 °C ausgelagertem Pulver nach 0…30 d. Die roten Dreiecke geben die hexagona-
len Peaks der entsprechenden Raumgruppe an, die blauen Quadrate die der kubischen Phase. 
Die grauen Kreise symbolisieren eine zusätzliche Ba3Co10O17-Phase [91;190].  
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T = 800 °C
 
Abb. 4.27 b: Zeitliche Entwicklung der hexagonalen Phase bei P-BSCF-49: Prozentuale Ausbil-
dung der Fläche des hex. Hauptpeaks im Verhältnis zur Fläche des kubischen Hauptpeaks im 
Vergleich zu Literaturwerten aus [22] in Abhängigkeit von der Zeit. 
Abbildung 4.27 a) und b) zeigt deutlich die Ausbildung der hex. Phase über der Zeit, wie auch 
schon ausführlich in [15;22;85;100] berichtet: Niedrig et al. [22] zeigten, dass eine Koexistenz 
zwischen hex. und kubischer Phase besteht und es sich nicht um eine vollständige Zersetzung 
letzterer handelt. Zudem konnte nachgewiesen werden, dass die Ausbildung der hex. Phase 
scheinbar unbeeinflusst von Spurengasen aus der Atmosphäre ist. Auch bei den hier durchgeführ-
ten Untersuchungen konnte eine Äquilibrierungszeit beider Phasen von > 30 d bestätigt werden. 
Die BSCF-Gitterkonstanten von sowohl der kubischen, als auch der hex. Phase wurden nach   
allen Auslagerungen bei RT mittels Rietveldverfeinerung durchgeführt und in Tabelle 4.10 aufge-
listet. Die Raumgruppe für den kubischen Fit ist Pm 3 m, für den hexagonalen Fit wurde die 
Raumgruppe P63/mmc gewählt. 
BSCF bei 800 °C 0 d 3 d 10 d 30 d 
akubisch / Å 3,982 3,979 3,967 3,949 
a,bhexagonal / Å 








Tab. 4.10: Gitterparameter der kubischen und der hexagonalen Phase bei 800 °C bei reinem 
BSCF-Pulver in Abhängigkeit von der Auslagerungszeit. Der Fehler bei der Bestimmung der 
Gitterkonstanten lässt sich zu jeweils 0,0028 Å abschätzen. 
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Auch hier wird eine Verkleinerung des kubischen BSCF mit einhergehender Vergrößerung der 
hex. Gitterparameter deutlich. 
Zusätzlich bildet sich nach mehr als drei Tagen bei 800 °C eine zusätzliche Sekundärphase aus. 
Ravkina et al. [198] konnten eine trigonale Ba3Co10O17-Phase identifizieren, welche sich zwi-
schen ~350…400 °C ausbildet, in Koexistenz zur kubischen Phase steht und bis hin zu 850 °C 
stabil ist. Auch Geiger et al. [190] konnten diese Phase bei einer thermischen Alterung für 2 h bei 
900 °C nachweisen. Die hier wesentlich schnellere Ausbildungskinetik ist vermutlich auf die  
höher gewählte Temperatur zurückzuführen. Auch in den Diffraktogrammen bei 800 °C von 
Müller et al. [85] ist diese Fremdphase schon deutlich zu erkennen, sowohl in Pulveranalysen als 
auch an Keramiken, was dort aber nicht weiter untersucht wurde. 
Hauptpeak 2Θ-Bereich / ° 
 BSCF BSCF:10Y BSCF:5Y5Ti BSCF:10Ti BSCF:10Nb 
kubisch 31,9…32,1 31,6…31,8 31,8…32,0 31,8…31,9 31,7…31,8 
hexagonal 27,4…27,7 27,4…27,7 27,4…27,7 27,2…27,4 27,2…27,4 
Tab. 4.11: Halbwertsbreiten des kubischen und des hexagonalen Hauptpeaks zur Berechnung der 
darunterliegenden Flächen nach 30 d bei 800 °C. 
Der Vergleich des reinen BSCF mit den 10 mol% dotierten Pulvern (Y, Ti, Nb) und der Kodotie-
rung aus Y und Ti nach thermischer Auslagerung für 30 d bei 800 °C ist in Abbildung 4.28 a) 
zusammengefasst. Zusätzlich wird in Abbildung 4.28 b) die Ausbildung der hex. Phase über der 
Zeit in Abhängigkeit von den verschiedenen Dotierungen veranschaulicht. 
In Tabelle 4.12 sind die Gitterkonstanten für die kubische und die hexagonale Phase der bei 
800 °C für 30 d ausgelagerten Pulver aus Abbildung 4.28 zusammengefasst. 
30 d bei 800 °C BSCF BSCF:10Y BSCF:10Ti BSCF:10Nb 
akubisch / Å 3,949 3,988 3,972 3,981 
a,bhexagonal / Å 









Tab. 4.12: Gitterparameter der kubischen und der hexagonalen Phase bei 800 °C bei reinem 
BSCF und aller 10 mol% dotierten BSCF-Materialsysteme (Pulver) nach einer Auslagerungszeit 
von 30 d. Der Fehler bei der Bestimmung der Gitterkonstanten lässt sich zu jeweils          
0,0028 Å abschätzen. 
Die Gitterkonstanten für BSCF, ausgelagert für 30 d bei 800 °C, stimmen sehr gut mit den Lite-
raturwerten überein [15;22;93]. Bei BSCF:10Y bildet sich, hin zu größeren Winkeln, ein zweiter 
kubischer Perowskit unbekannter Stöchiometrie aus, welcher eine entsprechend kleinere Gitter-
konstante von aBSCF:10Y,kubischII = 3,915Å aufweist. Begründet kann dies durch die starke Verzer-
rung des Gitters durch die hohe Y-Dotierkonzentration werden. Aus [106] ist bekannt, dass Y
3+
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aufgrund seines, im Verhältnis zum B-Platz, großen Ionenradius von 90 pm bei 10 mol% Y mit 
25 % auch den A-Platz besetzt. Dies führt zu einer zusätzlichen Verzerrung des Gitters. Die    
daraus resultierende kleinere Gitterkonstante für diesen kubischen Zweitperowskit ist darin    
begründet, dass es durch die A-Platz-Belegung der Y-Dotierung zu einer Gitterverkleinerung 
kommt, da Ba
2+
 (135 pm) und Sr
2+
 (118 pm) einen wesentlich größeren Ionenradius besitzen. 
















Abb. 4.28 a: Zeitliche Entwicklung der hexagonalen Phase bei allen 10 mol% dotierten Pulvern 
und des kodotierten Pulvers im Vergleich zu reinem BSCF: XRD-Analysen bei RT an ausgela-
gerten Pulvern nach 30 d bei 800 °C. Die roten Dreiecke geben die hexagonalen Peaks der ent-
sprechenden Raumgruppe an, die blauen Quadrate die der kubischen Phase. Die grünen Sterne 
symbolisieren eine zusätzliche Ba3Co10O17 Phase [91;190].  
Die Ausprägung der hexagonalen Phase wird durch alle 10 mol% dotierten BSCF-Materialsys-
teme gehemmt, wobei BSCF:10Y am schlechtesten abschneidet im Vergleich zu BSCF:Ti und 
BSCF:Nb. Die Nb-Dotierung weist mit Abstand den geringsten Anteil an hexagonaler Phase im 
Diffraktogramm auf, die überhaupt erst ab t > 10 d (thermische Alterung bei 800 °C in Umge-
bungsluft) detektiert werden kann.  
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Gleichung y = y0 + A*exp(R0*x)
Zeichnen P-BSCF-49 P-BSCF:10Y-52 P-BSCF:10Ti-54
y0 cell://[Book1]FitExp1! cell://[Book1]FitExp1! cell://[Book1]FitExp1
A cell://[Book1]FitExp1! cell://[Book1]FitExp1! cell://[Book1]FitExp1
R0 cell://[Book1]FitExp1! cell://[Book1]FitExp1! cell://[Book1]FitExp1
Chi-Quadr Reduziert 0,69768 0,03016 0,02884
R-Quadrat(COD) 0,99792 0,99943 0,99772
Kor. R-Quadrat 0,99375 0,9983 0,99316
 
Abb. 4.28 b: Zeitliche Entwicklung der hexagonalen Phase bei allen 10 mol% dotierten Pulvern 
und des kodotierten Pulvers im Vergleich zu reinem BSCF: Prozentuale Entwicklung der hexa-
gonalen Phase in Abhängigkeit von der Zeit. Die berechneten Halbwertsbreiten sind in           
Tabelle 4.11 dokumentiert. 
 
4.3.2.2    Fremdphasenbildungen an Keramiken 
4.3.2.2.1  Mikrostrukturanalysen mittels REM 
Detaillierte Strukturanalysen an dotierten BSCF-Keramiken, ausgelagert bei unterschiedlichen 
Temperaturen für 10 d in Umgebungsluft und anschließendem Abschrecken der Proben in Was-
ser zur Konservierung der sich ausgebildeten Fremdphasen, wurden mittels REM durchgeführt 
und mit denen an reinem BSCF verglichen. Alle Proben wurden zuvor für 24 h einer Temperatur 
von 1100 °C (bzw. 1000 °C) ausgesetzt, um eine rein kubische Gitterstruktur zu gewährleisten 
(Referenzproben). Nach dieser Behandlung wurden die Proben bei den entsprechenden Endtem-
peraturen ausgelagert (siehe hierzu Kapitel 3.1.5). Die genaue Vorgehensweise der hierfür not-
wendigen Probenpräparation ist aus Kapitel 3.1.4.1 oder [19;90] zu entnehmen.  
Abbildung 4.29 zeigt die quantifizierten Elementanalysen der unterschiedlichen Fremdphasen, 
aufgenommen mittels STEM EDXS [148]. 
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Abb. 4.29: Übersicht der Fremdphasen in einer thermisch behandelten BSCF-Keramik (760 °C, 
10 d, IAM-WET). Quantifizierte STEM-EDXS-Elementanalyse (durchgeführt vom LEM) von a) 
Co, c) Fe, d) Ba und e) Sr. In b) ist die dazugehörige HAADF-STEM-Analyse abgebildet [148].  
Die Ausbildungen der Fremdphasen in undotiertem und in mit unterschiedlicher Y-Konzentration 
dotiertem BSCF sind in Abbildung 4.30 in Abhängigkeit von der Temperatur dargestellt. Die 
keramischen Proben wurden in Umgebungsluft den entsprechenden Auslagerungstemperaturen 
(24 h bei 1100 °C (Referenzprobe) und ggf. danach noch weitere 10 d bei 880…640 °C) ausge-
setzt. Repräsentative REM-Analysen von BSCF und BSCF:10Y sind in der ersten und letzten 
Zeile aufgeführt. Schematische Sekundärphasenskizzen verdeutlichen die Ausbildung der unter-
schiedlichen Fremdphasen (Zeile 2…5), die im Probenvolumen mittels REM gefunden und mit 
Hilfe von TEM untersucht und eindeutig identifiziert wurden. 
Undotiertes BSCF weist keinerlei hexagonale Phase bei 1100 °C auf. Ausschließlich die kubische 
Phase und CoO-Ausscheidungen mit einem Durchmesser von max. 1 µm sind vorhanden. Bei 
880 °C ist die plättchenartige Struktur vorhanden mit einer Länge von mehreren µm, welche sich 
aus Ban+1ConO3n+3(Co8O8) (n ≥ 2) (BCO) bildet. Eine Auslagerung bei 760 °C resultiert in der 
Formation einer perkolierenden hexagonalen Phase entlang der Korngrenzen, welche mit Resul-
taten aus elektrischen Langzeitleitfähigkeitsmessungen korreliert [22], sowie plättchenartigen 
Regionen und Co3O4-Ausscheidnungen. 
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Abb. 4.30: Vergleich der Fremdphasenausbildungen in Y-dotierten und reinem BSCF [95]. 
REM-Analysen in der ersten und sechsten Zeile für BSCF und BSCF:10Y, nach Auslagerung für 
10 d in Umgebungsluft (1100…640 °C). Zeile zwei bis fünf zeigt der Übersichtlichkeit halber 
entsprechende Fremdphasenskizzen der untersuchten Keramiken. Bei den schwarzen, runden 
Regionen in den REM-Bildern handelt es sich um Poren. Alle Zusammensetzungen 
(0…10 mol%Y) wurden gleichzeitig bei der jeweiligen Endtemperatur ausgelagert. Alle REM 
Aufnahmen sind in [148] veröffentlicht und wurden vom LEM durchgeführt. 
Die Ausbildung der hexagonalen Phase wird ausgelöst durch ein Ansteigen des im Gitter gebun-




 führt. Die 
dadurch bedingte Änderung des Ionenradius (von ~65 pm für Co
2+
 zu ~55 pm für Co
3+
 [199]) 
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Keimbildungszentren, wie z.B. Korngrenzen, CoxOy und plättchenartigen Anlagerungen, auf. 
Letztere weisen bei Temperaturen unterhalb von ~800 °C eine komplexe lamellenförmige 
Schichtabfolge (stacking) aus BCO, kubischem und hexagonalem BSCF auf [90]. Die Sekundär-
phasenzusammensetzungen bei den bei 640 °C ausgelagerten Keramiken sind identisch zu denen 
bei 760 °C, jedoch mit einem signifikant geringeren Volumenanteil an Zweitphasen aufgrund der 
langsameren Ausbildungskinetik bei geringeren Temperaturen. 
Während die Ausbildung der plättchenartigen Phase, des BCO und der CoxOy-Ausscheidungen in 
BSCF:1Y nur geringfügig reduziert wird, werden diese Sekundärphasen in den Proben mit 
3 mol% und 10 mol% Y-Dotierung bei allen Temperaturen komplett unterdrückt. BSCF:3Y weist 
jedoch eine perkolierende hexagonale Phase entlang der Korngrenzen bei 760 °C auf, die bei 
niedrigeren Temperaturen (640 °C) in einem geringeren Ausmaß auftritt. Diese Ergebnisse stehen 
in guter Übereinstimmung mit den Phasenanalysen von Müller et al. [60]. Die Unterdrückung der 
CoxOy-Ausscheidungen ist essentiell, da diese als Keimbildungszentren für andere Zweitphasen 
wirken. Das Verdrängen dieser ist gekoppelt mit einem B-Platz-Kationenmangel. Obwohl die   
Y-Dotierung stöchiometrisch auf den B-Platz eingewogen wird, zeigte sich bei weiteren Analy-
sen, dass sich Y sowohl auf den A- als auch auf den B-Platz einbaute [106]. 
Eine Dotierkonzentration von 10 mol% Y scheint die kubische Phase des BSCF in allen unter-
suchten Temperaturbereichen unterhalb von 760 °C zu stabilisieren, wobei anzumerken ist, dass 
hier noch kleine Bereiche der hexagonalen Phase an einigen wenigen Korngrenzen nachgewiesen 
werden konnten [148]. Eine Übersicht der prozentualen Anteile der Sekundärphasen im unter-
suchten Volumen in einem Temperaturbereich von 1100…600 °C ist in den Tabellen A.1 und 
A.2 in Anhang A aufgeführt (siehe hierzu auch [148]). 
Abbildung 4.31 verdeutlicht die Ausbildung der Sekundärphasen im Volumen in Abhängigkeit 
von der Y-Dotierkonzentration (0…10 mol% Y) (a) und der jeweilig auftretenden einzelnen 
Fremdphasen (b-d). Auffällig hier sind die anscheinend nicht auftretenden Co3O4-Ausscheidun-
gen bei 880 °C, die mit den Analysen von Müller [60] und Niedrig [20] nicht übereinstimmen. 
Grund hierfür könnte jedoch die nicht explizit durchgeführten Analysen bei 880 °C sein. Meffert 
erklärt dies mit der kompletten Zersetzung der Co3O4-Phase in die lamellenförmige BCO-Phase 
(bei 880 °C) [148]. Auch weitere Untersuchungen an BSCF zeigen keine Co3O4-Ausscheidungen 
bei 800 °C (siehe hierzu Abbildung 4.32). 


































































































































































































Abb. 4.31: Fremdphasen-Volumenverteilung in Abhängigkeit von der Temperatur sowie der      
Y-Dotierkonzentration (0…10 mol%). a) Gesamtphasenanteile in logarithmischer Auftragung, b) 
die hexagonale Phase, die sich unterhalb von 840 °C [15;22] ausbildet, c) die plättchenartige 
Phase, die einen Schichtverbund aus kubischer, hexagonaler und BCO Phase darstellt und d) der 
Fremdphasenanteil der CoO- bzw. Co3O4-Ausscheidungen (CoO bei T > ~1000 °C [92]). Werte 
nach Tabelle A.1 (Anhang A), die schwarzen Punkte symbolisieren die realen Datenpunkte. 
Zusätzliche Langzeit-Auslagerungsexperimente zeigen keinerlei Zweitphasen in BSCF:10Y nach 
1060 h bei 800 °C in Umgebungsluft [148] gezeigt in Kapitel 4.3.3.2.2, Abbildung 4.49 b). Der 
Grund hierfür liegt nicht nur in der Unterdrückung der Fremdphasen (plättchenartig, CoxOy, 
BCO), sondern auch im erhöhten Goldschmidt-Toleranzfaktor. Das monovalente Y weist einen 
Ionenradius von ~90 pm auf, welcher weitaus größer ist als der des Co
2+
 (~65 pm) und Co
3+
 
(~55 pm) [199]. Die scheinbare Abwesenheit der hex. Phase nach Auslagerung bei 640 °C für 
10 d ist in der langsamen Ausbildungskinetik, bedingt durch die niedrige Temperatur, begründet. 
Der Vergleich der Fremdphasenausbildungen bei allen 10 mol% dotierten BSCF Proben im Ver-
gleich zu reinem BSCF ist in Form von Schemaskizzen in Abbildung 4.32 für einen Temperatur-
bereich von 1000 °C (Referenzproben) bis 600 °C aufgeführt. Deutlich zu erkennen ist, dass alle 
Dotierungen den Fremdphasenanteil im Volumen deutlich senken.  
,0  
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Abb. 4.32: Vergleich der Fremdphasenausbildungen in 10 mol%-dotiertem BSCF (Y, Ti, Nb) im 
Vergleich zu reinem BSCF, nach Auslagerung für 10 d in Umgebungsluft (1000…600 °C). Alle 
Zusammensetzungen (BSCF, BSCF:10Y, BSCF:10Ti, BSCF:10Nb) wurden gleichzeitig bei der 
jeweiligen Endtemperatur ausgelagert. 
BSCF:10Y unterdrückt in allen Temperaturbereichen komplett die CoxOy-Ausscheidungen und 
die plättchenartige Phase. Erst unterhalb von 760 °C bildet sich noch vereinzelt an den Korngren-
zen die hex. Phase aus mit einem maximalen Anteil von 0,7 vol.-% (700 °C) nach 10 d. 
BSCF:10Ti und BSCF:10 Nb verhalten sich sehr ähnlich, was auf die nahezu identischen Ionen-
radien zurückzuführen ist (Ti
2+
 ~86 pm, Ti
3+
 ~67 pm, Ti
4+
 ~61 pm, Nb
4+
 ~68 pm, Nb
5+
 ~64 pm 
[199]). Die Referenzproben (1000 °C) weisen nach wie vor CoO-Ausscheidungen auf. In allen 
BSCF:10Nb-Keramiken konnte zusätzlich noch eine Nb-reiche Phase identifiziert werden. Dies 
war zu erwarten, da die XRD-Diffraktogramme (Kapitel 3, Abbildung 3.2) hier schon eine   
BaNbO3-Zweitphase aufwiesen und somit gezeigt wurde, dass sich der Nb-Anteil nicht komplett 
in das Gitter einbauen konnte. Die hex. Phase konnte auch mit 10 mol% Ti und Nb bis 800 °C 
komplett unterdrückt werden. Hier zeigten sich ausschließlich Co3O4 und die Plättchenstruktur. 
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Phase. Der CoxOy-Anteil im BSCF:10Ti liegt leicht über dem des Nb-dotierten BSCF. Eine      
detaillierte Zweitphasenanalyse ist in Tabelle A.2 (Anhang A) aufgeführt. 
Abbildung 4.33 fasst den Einfluss der 10 mol% Dotierungen im gesamten untersuchten Tempe-
raturbereich auf das BSCF-Materialsystem zusammen. Der Volumenanteil ist hier logarithmisch 











































Abb. 4.33: Gesamtfremdphasen-Volumenverteilung (logarithmische Auftragung) aller 10 mol% 
dotierter Materialsysteme im Vergleich zu BSCF in Abhängigkeit von der Temperatur 
(600…1000 °C). Werte nach Tabelle A.2, die schwarzen Punkte symbolisieren die tatsächlich 
quantitativ analysierten Proben. 
BSCF:10Y zeigt mit Abstand den geringsten Anteil an Fremdphasen über den kompletten Tem-
peraturbereich mit einem maximalen Anteil von 0,7 vol.-% bei 700 °C, was ausschließlich durch 
die Bildung der hex. Phase bedingt ist. CoxOy-Ausscheidungen und die plättchenartige Phase 
werden durch 10 mol% Y im gesamten Temperaturbereich komplett unterdrückt.  
BSCF:10Ti und BSCF:10Nb zeigen ein ähnliches Stabilisierungsverhalten. Der maximale 
Fremdphasenanteil ist mit 3,3 vol.-% für BSCF:10Ti (bei 600 °C) und mit 3,1 vol.-% für 
BSCF:10Nb (bei 800 °C) immer noch sehr gering im Vergleich zu reinem BSCF mit einem     
minimalen Anteil CoO von 1,1 vol.-% (bei 1000 °C) und einem Maximalwert von 25,7 vol.-% 
(bei 760 °C).  
BSCF:10Nb wies zudem in allen untersuchten Proben eine Nb-reiche Fremdphase auf, was mit 
den Vorergebnissen aus Kapitel 3.1.1 zu erwarten war. Abbildung 4.34 fasst die Sekundärpha-
senausbildungen aller untersuchten Materialsysteme in Abhängigkeit von der Temperatur noch 
einmal zusammen. Speziell bei BSCF zeigt sich hier ein maximaler Volumenanteil der hexago-
nalen Phase bei Temperaturen unterhalb 900 °C, was auch in der Literatur belegt wurde 
[15;19;22]. 
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Abb. 4.34: Übersicht der Fremdphasenanteile in dotiertem BSCF in Abhängigkeit vom Dotier-
element (Y, Ti, Nb) und der Dotierkonzentration (Y) im Vergleich zu reinem BSCF für alle        
untersuchten Temperaturen (600…1100 °C). 
Alle Dotierungen mit einer Dotierkonzentration von 10 mol% senken die Grenze zur              
Ausbildung der hex. Phase um ca. 100 °C herab. Bildet sich die hex. Phase bei reinem BSCF  
unterhalb von 840 °C [15;22], so wird diese durch die Dotierung auf maximal ~760 °C 
(BSCF:10Y) verschoben. 
In Anbetracht dieser Ergebnisse und der Vermutung, dass die hex. Phase den stärksten Einfluss 
auf die elektrische Leitfähigkeit hat, sollten alle 10 mol% dotierten Materialien ein ähnliches 
elektrisches Langzeitverhalten aufweisen. Näheres hierzu findet sich in Unterkapitel 4.3.3.1. 
Nach den Untersuchungen an Pulvern aus Kapitel 4.3.2.1, zeigt sich ganz deutlich ein unter-
schiedliches Verhalten von Pulvern zu keramischen Proben. Dies lässt sich auf die größere Ober-
fläche der Pulverproben zurückführen (ca. Faktor 1600 bei einer Partikelgröße von 2 µm), an der 
weitaus schneller Zersetzungsreaktionen ablaufen können als an den polierten Oberflächen der 
Keramiken. Besonders deutlich zu erkennen war dies bei BSCF:10Y. Hier zeigte sich bei thermi-
scher Alterung einer Pulverprobe nach 30 d bei 800 °C eine deutliche Ausbildung der hex. Phase 
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(Ahex/Akub ~ 10 %). Dieses Verhalten konnte an Keramiken nicht bestätigt werden. Im Inneren der 
Keramik konnten keinerlei Sekundärphasen identifiziert werden. Auch im elektrischen Langzeit-
verhalten (Kapitel 4.3.3.1) konnte keine Degradation bei BSCF:10Y festgestellt werden. Zusätz-
liche Untersuchungen an thermisch gealterten BSCF:10Y-Keramiken aus Abbildung 4.49 b) zei-
gen, dass auch nach 1060 h bei 800 °C keine Fremdphasen im Keramikinneren nachgewiesen 
werden konnten. An der Oberfläche bildeten sich jedoch Ausscheidungen im nm-Bereich, die 
nicht bestimmt werden konnten. Dies deckt sich auch mit Untersuchungen aus Anhang E.        
Zusammenfassend muss ganz klar zwischen Pulveranalysen und Untersuchungen an Keramiken 
unterschieden werden.  
Die hier gezeigten Ergebnisse geben die Fremdphasenausbildungen in Abhängigkeit von der 
Temperatur wieder. Interessant wären zudem Analysen zur Sekundärphasenbildung in Abhängig-
keit vom Sauerstoffpartialdruck, die schon ansatzweise in [198] veröffentlicht wurden. Ravkina 
et al. wiesen für BSCF nach, dass sich ab einer Temperatur von ca. 360…400 °C und einem Sau-
erstoffpartialdruck von pO2 = 1 bar neben der hexagonalen Phase eine lamellenförmige 
Ba3Co10O17-Phase ausbildet. Begründet wurde die Entstehung dieser Fremdphase durch die Aus-
bildung von Kobaltoxid-Ausscheidungen, welche als Nukleationszentren für die Ba3Co10O17-
Phase dienten. Durch die Unterdrückung der CoxOy-Ausscheidungen durch BSCF:3Y und 
BSCF:10Y sollte somit auch die Entstehung der Ba3Co10O17-Phase unterbunden werden können. 
 
4.3.2.2.2  Identifikation kleinster Fremdphasenanteile mittels APT 
Wie in Abbildung 4.29 schon verdeutlicht, neigt BSCF zu starker Sekundärphasenbildung in    
Abhängigkeit von den jeweiligen Umgebungsbedingungen (T, pO2), was die kubische Git-
terstruktur schwächt und somit den Sauerstofffluss herabsetzt. Zur Analyse der Zusammenset-
zungen komplexer Fremdphasen, wie der plättchenartigen Struktur, welche ein lamellares 
Schichtsystem aus BCO, kubischer und hexagonaler Phase darstellt, wird eine Analyse-Methode 
mit hoher Auflösung benötigt. Eine gängige Methode stellt hier die TEM/EDXS-Analyse dar. 
Eine detaillierte Untersuchung der plättchenartigen sowie der hexagonalen Phase wurde von Mül-
ler [60] mittels qualitativem EDXS-Mapping bereits ausführlich untersucht. Hier zeigte sich, dass 
die hex. Phase einen geringeren Fe-Anteil aufwies, was durch einen erhöhten Co-Anteil kompen-
siert wurde. Die BCO-Phase zeichnete sich durch das Fehlen von Sr und Fe aus. Zur Analyse 
dieser sehr kleinen Phasenübergänge im 10-nm-Bereich braucht man eine Analyse-Methode mit 
weitaus höherer lateraler Auflösung als elektronenmikroskopische Verfahren. Hier bietet sich die 
APT an. In Kapitel 3.2.7 wird die Funktionsweise diese Analysemethode vorgestellt und in Kapi-
tel 3.1.4.2 wird auf die spezielle Probenpräparation eingegangen. Alle in dieser Dissertation ver-
öffentlichten atomsondentomographischen Analysen wurden von Dr. Thomas Kresse am Institut 
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für Angewandte Materialien – Werkstoffkunde (IAM-WK) am Karlsruher Institut für            
Technologie durchgeführt. 
Bei einer der hier untersuchten Proben handelt es sich um eine thermisch gealterte keramische 
BSCF-Spitze. Diese wurde nach der Präparation bei 1000 °C für 24 h homogenisiert und dann für 
10 d einer Temperatur von 800 °C ausgesetzt. Letztlich wurde die Probe in Wasser bei RT abge-
schreckt, um die ausgebildeten Fremdphasen zu konservieren. Abbildung 4.35 zeigt die dreidi-
mensionale Sr-Verteilung einer für die APT präparierten Spitze aus BSCF mit einem Durchmes-
ser < 100 nm und einer Länge von ca. 1 µm (a) und die daran durchgeführte Elementanalyse (b). 
Tabelle 4.13 gibt den prozentualen Anteil (at%) dieser Elementverteilung in den unterschiedli-
chen Phasen wieder und vergleicht diese mit Literaturwerten. 
      a)        












































Abb. 4.35: APT an einer mittels fokussiertem Ionenstrahl (FIB: focussed ion beam) präparierten 
BSCF-Spitze. Die keramische Probe (Bulk) wurde zuvor bei 800 °C für 10 d ausgelagert. In a) ist 
die dreidimensionale Sr-Verteilung an einem Phasenübergang von BCO zu kubischer Phase dar-
gestellt, der weiße Pfeil symbolisiert die in b) durchgeführte Elementanalyse, Quelle: Dr. Thomas 
Kresse, IAM-WK, KIT. 
Phase  Ba / at% Sr / at% Co / at% Fe / at% 
BCO 
APT 19,5 ± 0,7 5,0 ± 0,3 65,8 ± 0,9 9,7 ± 0,4 
EDXS [90] 21,5 ± 3,0 3,0 ± 1,0 67,5 ± 2,5 8,0 ± 1,0 
kubisch 
APT 22,2 ± 0,8 23,4 ± 0,6 42,9 ± 0,8 11,5 ± 0,4 
EDXS [90] 26,0 ± 1,0 25,5 ± 1,5 40,0 ± 1,5 8,5 ± 1,0 
Tab. 4.13: Bestimmung der Fremdphasenzusammensetzungen mittels APT einer in Umgebungs-
luft gealterten BSCF-Keramik (siehe Abb. 4.35), im quantitativen Vergleich zu Literaturwerten 
[90] bestimmt mittels TEM/EDXS-Analysen. 
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Abbildung 4.35 a) zeigt einen deutlichen Phasenübergang anhand der Sr-Verteilung zwischen 
BCO und kubischer Phase. Die entsprechende Elementanalyse zeigt eine annähernd korrekte Stö-
chiometrie des kubischen BSCF. Ba und Sr sollten hier mit zu je 25 at% den A-Platz belegen und 
die Co-zu-Fe-Konzentration sollte mit 40 at% zu 10 at% auf dem B-Platz vorliegen. Bei diesen 
Untersuchungen zeigt der B-Platz eine leicht erhöhte Stöchiometrie und führt auch im              
Gesamtverhalten zu leicht abweichenden Werten zur Literatur. Nichtsdestotrotz kann eindeutig 
die BCO Phase identifiziert werden, welche sich in erster Linie durch eine herabgesetzte           
Sr-Konzentration äußert und auch mit der Literatur recht gut übereinstimmt. Hervorzuheben ist 
bei dieser Analysemethode die sehr hohe Auflösung. Der Bereich des Phasenübergangs kann 
präzise innerhalb von 2 nm mit 10 Messpunkten aufgelöst werden (was einem Messwert alle 
0,2 nm entspricht), was eine Bestimmung der Elementverteilung in den Korngrenzen mit einer 
hohen Genauigkeit ermöglicht und um ein vielfaches präziser ist als TEM/EDXS-Verfahren. Bei 
letzterem spielen natürlich die Probenpräparation (Dicke der TEM-Lamelle), die gewählte      
Beschleunigungsspannung und der Durchmesser des Elektronenstrahls eine große Rolle hinsicht-
lich der resultierenden lateralen Auflösung. 
Es wurden auch thermisch gealterte BSCF:10Y-Proben mit APT analysiert. Da hier jedoch, wie 
im vorherigen Kapitel (4.3.2.2.1) schon gezeigt, bei 800 °C keinerlei Fremdphasen mittels REM 
identifiziert werden konnten, stellte sich eine Probenpräparation an interessanten Bereichen, wie 
Korngrenzen, als schwierig heraus.  
 
4.3.3    Langzeitverhalten 
4.3.3.1  Elektrische Leitfähigkeit 
Mit Hilfe einer hochpräzisen Langzeit-Leitfähigkeitsmessung ist es möglich, schon kleinste Ver-
änderungen in der Mikrostruktur, wie langsame Zweitphasenausbildungen oder Materialzerset-
zungen, in keramischen Proben zu detektieren. In diesem Zuge wurde das Stabilitätsverhalten von 
reinem BSCF weitläufig untersucht [22]. Identische Messungen wurden an keramischen Proben 
der unterschiedlich dotierten Materialsysteme durchgeführt. Abbildung 4.36 zeigt einen entspre-
chenden Messverlauf in Temperaturbereichen von 900…700 °C.  
Ein besonderer Vorteil dieser Messung ist die simultane Datenaufnahme von bis zu fünf Proben 
im Messstand. Bei allen Langzeituntersuchungen wurden die Luftdruckschwankungen, durch 
parallele Messung der barometrischen Messdaten, nach [22] korrigiert. Zeitgleiche Sprünge in 
der elektrischen Leitfähigkeit verdeutlichen die simultane Vermessung der BSCF:Y-Proben. Bei 
den Kurven (von 0…1200 h) erwies sich eine Korrektur der Luftdruckdaten als schwieriger, da 
diese für diese Messreihe vom Institut für Meteorologie und Klimaforschung – Department    
Troposphärenforschung IMK-TRO von PD Dr. Michael Kunz und Dipl.-Met. Bernhard Mühr, 
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KIT, durchgeführt wurde und nur alle 24 h ein barometrischer Wert aufgezeichnet wurde. Dies          
begründet die besonders starken Schwankungen trotz Luftdruckkorrektur innerhalb der ersten 
200 h. Ab den Messungen bei 700 °C (t < 1200 h) wurden die barometrischen Daten simultan zur 
Langzeitmessung am IAM-WET aufgezeichnet (alle 10 min ein Messwert), was nach Korrektur 
in glatteren Leitfähigkeitskurven resultiert. 
 
Abb. 4.36: Simultan gemessene und normierte elektrische Langzeitleitfähigkeit der BSCF:Y-Pro-
benreihe. Starttemperatur: 900 °C (~100 h), anschließend 800 °C (1075 h), 700 °C (800 h) und 
letztlich noch einmal 800 °C (150 h), vermessen in Umgebungsluft. BSCF:10Y zeigt in allen 
Temperaturbereichen ein stabiles Verhalten. Die Über- bzw. Unterschwinger bei Veränderung 
der Temperatur sind im rechten Bildausschnitt exemplarisch für BSCF:1Y bei einem Tempera-
turwechsel von 800 °C auf 700 °C vergrößert dargestellt [95]. 
Das Unterschwingen bei dem in Abbildung 4.36 rechts vergrößerten Bereich während der Tem-
peraturänderung von 800 °C auf 700 °C, lässt sich auf einen zweischrittigen Prozess zurückfüh-
ren: Dieser besteht zum einen aus dem Absinken der elektrischen Leitfähigkeit während der 
Temperaturänderung, gefolgt von einem Anstieg der elektrischen Leitfähigkeit aufgrund der Sau-
erstoffaufnahme, welche zu einer Erhöhung der p-Ladungsträgerkonzentration führt. 
Generell reflektieren Leitfähigkeitsmessungen in Abhängigkeit von der Zeit die Ergebnisse der 
Mikrostrukturanalysen, gezeigt in Kapitel 4.3.2.2, Abbildung 4.30. Abbildung 4.37 zeigt das 
Langzeitverhalten der BSCF:Y-Probenreihe bei 800 °C im Vergleich zu der identisch ermittelten 
Messkurve von BSCF [22] für ~850 h. 
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Abb. 4.37: Langzeitmessung der el. Leitfähigkeit bei 800 °C an BSCF:Y im Vergleich zu BSCF 
[22], vermessen in Umgebungsluft in der identischen Messapparatur. Die Messwerte wurden auf 
den Startwert σ(t = 0) normiert [95].  
Während die elektrische Leitfähigkeit von BSCF um ca. 3 % über 850 h degradiert, bleibt σ von 
BSCF:10Y hauptsächlich konstant, was die Abwesenheit von Zweitphasen in den Mikrostruk-
turergebnissen widerspiegelt. BSCF:1Y zeigt eine leichte Degradation über der Zeit aufgrund der 
nicht ausreichend unterdrückten Zweitphasenausbildung. Bei BSCF:3Y steigt die elektrische 
Leitfähigkeit konstant über der Zeit an, obwohl eine Dotierkonzentration von 3 mol% Y ausrei-
chend wirkt, um CoxOy-Ausscheidungen und die plättchenartige Struktur zu unterdrücken. Aus-
schließlich die hexagonale Phase bildet sich aus. Wenngleich letztere Phase schädlich für die 
Sauerstoffionenleitfähigkeit wirkt, was anhand von Permeationsmessungen nachgewiesen werden 
konnte [66;200] und eine starke Degradation des Sauerstoffflusses bei 800 °C zeigte, scheint die 
hexagonale dennoch einen höhere elektronische Leitfähigkeit
16
 aufzuweisen als die kubische 
Phase. In Anbetracht der Tatsache, dass sich die hexagonale Phase bevorzugt an den Korngren-
zen bildet (dabei teilweise perkolierend), könnte der Anstieg der elektrischen Leitfähigkeit über 
der Zeit hierdurch begründet sein. 
Diese Behauptung lässt sich auch durch die Langzeitmessungen bei 700 °C aus Abbildung 4.38 
untermauern. Die elektrische Leitfähigkeit von BSCF:1Y steigt bei 700 °C über der Zeit an, 
mutmaßlich durch die Ausbildung der hexagonalen Phase. BSCF:3Y bleibt nahezu konstant bei 
dieser Temperatur, da entweder unterhalb von 760 °C die Formation der hex. Phase weitaus  
                                                 
16
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langsamer stattfindet als bei 800 °C oder sich das kubisch-hexagonale Phasengleichgewicht von 
dem bei 800 °C unterscheidet, was schon in [22] für reines BSCF angedeutet wurde. In jedem 
Fall wird das weitere Wachstum der hexagonalen Phasenregionen, welche sich bereits während 
der bisherigen Haltezeit bei 800 °C ausgebildet haben, vermutlich vernachlässigbar sein. 
BSCF:10Y ist auch bei 700 °C elektrisch stabil, was darauf hindeutet, dass die Ausbildung der 
hex. Phase in dieser Zusammensetzung und bei dieser Temperatur nicht von Belang ist. 


































Abb. 4.38: Langzeitmessung der el. Leitfähigkeit bei 700 °C an BSCF:Y im Vergleich zu BSCF 
[22], vermessen in Umgebungsluft in der identischen Messapparatur. Die Messwerte wurden auf 
den Startwert σ(t = 0) normiert.  
Abbildung 4.39 zeigt die normierte elektrische Leitfähigkeit in Abhängigkeit von der Zeit bei 
800 °C für die unterschiedlichen Ti-dotierten BSCF-Keramiken. Die Ausbildung der hex. Phase 
zeigt sich bei BSCF:10Ti nahezu identisch zu BSCF:10Y im kompletten Temperaturbereich   
(siehe hierzu Abbildung 4.32, Kapitel 4.3.2.2.1), was das elektrische Langzeitverhalten wider-
spiegelt. Je höher die Dotierkonzentration, desto stärker wird die elektrische Leitfähigkeit über 
der Zeit stabilisiert. Schon 1 mol% Ti zeigt eine leichte Verbesserung bei 800 °C im Vergleich zu 
reinem BSCF. Die Degradation von 1 und 3 mol% Ti-dotiertem BSCF ist vermutlich durch eine 
fortgeschrittene Ausbildung der Plättchenstruktur zu erklären.  
In Abbildung 4.40 wird die normierte elektrische Leitfähigkeit der Nb-Reihe bei 800 °C darge-
stellt. Auch hier wird der Einfluss der Dotierung deutlich sichtbar. Mit steigender   Dotierkon-
zentration wird die Degradation verringert. Vergleicht man auch hier die Mikrostrukturanalysen 
der 10 mol% dotierten Keramiken aus Abbildung 4.32, Kapitel 4.3.2.2.1, so zeigt sich bei 






 4.3 STABILITÄTSUNTERSUCHUNGEN AN DOTIERTEM BSCF 
 115 











































Abb. 4.39: Langzeitmessung der el. Leitfähigkeit bei 800 °C an BSCF:Ti im Vergleich zu BSCF 
[22], vermessen in Umgebungsluft in der identischen Messapparatur. Die Messwerte wurden auf 
den Startwert σ(t = 0) normiert.  
 












































Abb. 4.40: Langzeitmessung der el. Leitfähigkeit bei 800 °C an BSCF:Nb im Vergleich zu BSCF 
[22], vermessen in Umgebungsluft in der identischen Messapparatur. Die Messwerte wurden auf 
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Die elektrische Leitfähigkeit wird im Vergleich zu BSCF:1Ti bei BSCF:1Nb stärker stabilisiert. 
Bei 700 °C zeigt die BSCF:Nb-Reihe ein sehr ähnliches Verhalten wie das Y-dotierte BSCF 
(Abb. 4.41). Der Anstieg von BSCF:1Nb ist vermutlich durch die Ausbildung der hex. Phase    
begründbar. Prinzipiell kann die elektrische Leitfähigkeit von BSCF schon mit einer Zudotierung 
von 3 mol% Nb bei 700 °C stabilisiert werden.  
 




































Abb. 4.41: Langzeitmessung der el. Leitfähigkeit bei 700 °C an BSCF:Nb im Vergleich zu BSCF 
[22], vermessen in Umgebungsluft in der identischen Messapparatur. Die Messwerte wurden auf 
den Startwert σ(t = 0) normiert.  
Die Messung der elektrischen Leitfähigkeit in Abhängigkeit von der Zeit zeigt sich als Indikator 
für Strukturänderungen: Die elektrische Leitfähigkeit steigt stark an, wenn der Anteil an hex. 
Phase im Material hoch ist. Halten sich hex. Phase und restliche Fremdphasen, wie die Plättchen-
struktur und die Co3O4-Ausscheidungen, prozentual im Gleichgewicht, führt dies zu einer        
Degradation. Bei kompletter Unterdrückung der hex. Phase kann die elektrische Leitfähigkeit 
stabilisiert werden. 
Alle hier untersuchten 10 mol%-Dotierungen zeigen eine ähnlich gute Stabilisierung der elektri-
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4.3.3.2     Sauerstoffpermeation 
4.3.3.2.1  BSCF:10Y in Abhängigkeit von der Temperatur 
Vergleicht man die Langzeitpermeation von BSCF:10Y im Vergleich zu Literaturwerten zu     
undotiertem BSCF, so zeigen sich die in Abbildung 4.42 gezeigten Verläufe in Abhängigkeit von 
der Zeit und der Temperatur. 















































Abb. 4.42: Langzeitpermeation von BSCF:10Y im Vergleich zu BSCF-Literaturwerten [200;201] 
in Abhängigkeit von der Temperatur, vermessen in synthetischer Luft. Die Messungen wurden 
durchgeführt von Dr. Stefan Baumann, FZJ. Li, 800 °C:[200], Liu, 700 °C:[201]  
Bei 900 °C zeigt sich ein konstanter Sauerstofffluss. Bei 800 °C wird eine leichte Degradation 
von ~8 % nach 900 h bei BSCF:10Y deutlich. Im Vergleich zu den Literaturwerten [200] zeigt 
sich hier aber trotz allem eine wesentlich bessere Leistungsfähigkeit im Vergleich zu reinem 
BSCF, welche nach 900 h in etwa eine Degradation von 32 % aufweist (Faktor vier). Bei 700 °C 
fällt die unterschiedliche Leistungsfähigkeit noch stärker ins Gewicht. Die Degradation, die 
BSCF nach ca. 100 h erfährt, wird von BSCF:10Y erst nach über 1000 h erreicht. 
Um diese Degradationsmechanismen genauer zu verstehen, wurden Mikrostrukturanalysen       
sowohl an den feed- und permeatseitigen Oberflächen, als auch im Inneren der Keramik an den 
BSCF:10Y-Proben durchgeführt.  
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900 °C 
Die Oberflächenanalysen der bei 900 °C vermessenen BSCF:10Y-Permeationstablette              
(B-BSCF:10Y-453) wurden ausführlich in [148] diskutiert. Hier zeigten sich mittig der eingangs-
seitigen Oberfläche Schwefelverbindungen (vornehmlich BaSO4), die vermutlich durch eine ver-
unreinigte Gaszufuhr der Messapparatur begründet werden können, die sich mittig über der zu 
vermessenen Probe befindet. Am Probenrand konnten keinerlei Sekundärphasen identifiziert 
werden. BaSO4 gilt als chemisch sehr beständig [202] und zerfällt erst bei Temperaturen oberhalb 
von 1150 °C (1400 K [203]). Die Korngrenzen auf der Permeatseite zeigten eine starke mikro-
strukturelle Veränderung. Hier konnte eine erhöhte Sr- und eine verringerte Ba-Konzentration 
nachgewiesen werden [148]. Diese Oberflächeneffekte scheinen jedoch kaum Einfluss auf die 
Langzeitpermeation zu nehmen, da ein konstanter Sauerstofffluss (Abbildung 4.42) erreicht wird. 
 
Abb. 4.43: REM-Analyse des Querschnitts der BSCF:10Y-Probe, nach der Permeationsmessung 
bei 900 °C nach ~960 h in synth. Luft. Es sind keinerlei Fremdphasen in der Keramik nachweis-
bar, Quelle: LEM. 
In Abbildung 4.43 ist die REM-Analyse des Keramikinneren dargestellt. Hier zeigt sich ein rein 




Die in Abbildung 4.42 vermessene BSCF:10Y-Permeationstablette wurde vor der Messung in 
synth. Luft 300 h bei 800 °C in Umgebungsluft betrieben. Aufgrund der sich hier stark ausbil-
denden Degradation, wurde die Probe für 16 h bei 950 °C aufgeheizt, um mögliche Fremdpha-
senbildungen, die bei 800 °C entstanden sein könnten, auszuheizen. Nach dieser thermischen 
Zurücksetzung der Probe im Messstand wurde die Permeationstablette wieder auf 800 °C         
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Betriebstemperatur gebracht und dann in synth. Luft für 1600 h vermessen. Die in Abbildung 
4.42 gezeigte Langzeitpermeation von BSCF:10Y bei 800 °C zeigt nur Messwerte bis 900 h, da 
nach dieser Zeit das Massenspektrometer ausgefallen war und somit keine weiteren Messwerte 
aufgezeichnet werden konnten. Infolgedessen erfuhr diese Probe eine thermische Belastung von 
1600 h bei 800 °C im Messstand, was einen deutlichen Einfluss auf die Mikrostruktur hat. Um 
einen möglichen Einfluss der vorherigen Messung in Umgebungsluft auf das Degradationsverhal-
ten ausschließen zu können, wurde eine zweite Referenzprobe (B-BSCF:10Y-544) in synth. Luft 
bei 800 °C für ca. 300 h vermessen. Diese zeigte, in Anbetracht der Fehlertoleranzen, ein identi-
sches Degradationsverhalten und ist daher aus Gründen der Übersichtlichkeit nicht in              
Abbildung 4.42 dargestellt. 
Auch die Oberflächen der bei 800 °C vermessenen BSCF:10Y-Probe zeigen starke mikrostruktu-
relle Veränderungen. In Abbildung 4.44 ist eine REM-Analyse der eingangsseitigen Oberfläche 
zu sehen. Aufgrund der langen Betriebszeit von insgesamt 1900 h bei 800 °C ist die Oberfläche 
sowohl am Rand als auch mittig komplett mit Schwefelverbindungen belegt.  
 
Abb. 4.44: REM-Analyse der eingangsseitigen Oberfläche (Feed-Seite) am Randbereich der      
B-BSCF:10Y-452-Permeationstablette, nach 1600 h (bzw. 1900 h) bei 800 °C. Hier ist die Ober-
fläche fast komplett mit Schwefelverbindungen (vornehmlich BaSO4) belegt. 
Bei diesen Schwefelverbindungen handelt es sich vornehmlich um BaSO4-Kristallite (mit         
orthorhombischer Gitterstruktur [204]), die durch das LEM bestätigt wurden, wie in [148] veröf-
fentlicht. Die Ausprägung dieser Oberflächenbelegung war so stark, dass selbst mit dem XRD 
BaSO4 nachgewiesen werden konnte. Der Grund für die starke Belegung der Feed-Seite ist ver-
mutlich auf die lange Messzeit sowohl in Umgebungsluft als auch in synth. Luft zurückzuführen. 
Da BaSO4 erst oberhalb von 1150 °C zerfällt (2BaSO4 → 2BaO + 2SO2 + O2 [202]) konnte durch 
die thermische Ausheizung zwischen der Messung in Umgebungsluft und synth. Luft bei 950 °C 
für 16 h die Oberflächenbedeckung durch die Schwefelverbindungen nicht komplett wieder in 
den Anfangszustand zurückgeführt werden.  




Abb. 4.45: REM-Analysen der permeatseitigen Oberfläche in a), b) der Mitte der                        
B-BSCF:10Y-452-Permeationstablette als auch c), d) am Randbereich. Links die Aufnahmen mit-
tels SE2-Detektor, rechts die des InLens-Detektors. Die BSCF:10Y-Tablette wurde zuvor 1600 h 
(bzw. 1900 h) bei 800 °C im Messstand betrieben. 
Auch die Permeatseite zeigt starke mikrostrukturelle Veränderungen mit vereinzelter BaSO4-
Kristallitbildung [148]. In Abbildung 4.45 werden die REM-Analysen der ausgangsseitigen (Per-
meat-) Oberfläche sowohl in der Mitte (Abb. 4.45 a), b)) als auch am Randbereich (Abb. 4.45 c), 
d)) gezeigt. Um sowohl die topographischen als auch die elementspezifischen Oberflächenverän-
derungen sichtbar zu machen, wurden die REM-Analysen sowohl mit dem SE2-Detektor,      
Abb. 4.45, a) und c), als auch mit dem InLens-Detektor, Abb. 4.45, b) und d) durchgeführt. 
Hier zeigen sich leichte Unterschiede in der Probenmitte im Vergleich zum Randbereich. Zeigt 
die Mitte auch starke Ansammlungen von Schwefelverbindungen im Korn (dunkle Partikel), so 
sind im Randbereich ausschließlich die Korngrenzen mit kleinen Ausscheidungen belegt. Eine 
Diffusion des Schwefels durch den Festkörper ist aufgrund des großen Ionenradius von 184 pm 
[199] prinzipiell auszuschließen. Daher muss die Annahme getroffen werden, dass auch hier Ver-
unreinigungen des Messplatzes eine wesentliche Rolle in Bezug auf die Oberflächenbedeckung 
mit S spielen.  
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Trotz dieser starken Oberflächenbelegung ist im Vergleich zu reinem BSCF kaum eine Ver-
schlechterung des Sauerstoffflusses zu verzeichnen. Der Grund hierfür findet sich in der Analyse 
auf Fremdphasen im Querschnitt der BSCF:10Y-Tablette, gezeigt in Abbildung 4.46. Hier finden 
sich nach 1600 h bei 800 °C keinerlei Fremdphasen im Keramikinneren. 
 
Abb. 4.46: HAADF-STEM- und EDXS-Analyse des Querschnittes der B-BSCF:10Y-452-Permea-
tionstablette, vermessen bei 800 °C in synth. Luft für 1600 h, Quelle: LEM. 
 
700 °C 
Auch hier zeigten sich, wie schon in Abbildung 4.44 gezeigt, vereinzelte Schwefelverbindungen 
(BaSO4) an den Oberflächen der BSCF:10Y-Permeationstablette, vermessen bei 700 °C nach ca. 
1000 h. Die starke Degradation des Sauerstoffflusses über der Zeit lässt sich hier sehr wahr-
scheinlich auf die Ausbildung der hexagonalen Phase im Keramikinneren zurückführen. Abbil-
dung 4.47 zeigt die entsprechende Elementanalyse.  
Deutlich zu erkennen ist hier die charakteristische Elementverteilung der hex. Phase, die sich 
durch ein Fehlen von Fe hervorhebt [85;198]. Zusammenfassend zeigt BSCF:10Y im Vergleich 
zu Literaturwerten an reinem BSCF eine wesentlich bessere Leistungsfähigkeit. Zwar kann eine 
Degradation durch die Zudotierung von 10 mol% Y nicht komplett verhindert, jedoch stark      
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Abb. 4.47: HAADF-STEM Bild und EDXS Elementanalyse des Inneren der B-BSCF:10Y-550-
Permeationstablette, vermessen in synth. Luft bei 700 °C für ca. 1000 h, Quelle: LEM. 
Auf allen Oberflächen der im Permeationsmessstand betriebenen Tabletten ließen sich vornehm-
lich BaSO4-Kristallite nachweisen, die mutmaßlich auf Verunreinigungen im Messstand zurück-
zuführen sind.  
Die gemessene Degradation ist somit ein Zusammenspiel von Oberflächenbelegung durch 
Schwefelverbindungen sowie der Ausbildung der hexagonalen Phase im Keramikinneren, wobei 
letztere den wesentlichen Einfluss auf die Degradation hat. Dies ist bei der 700 °C-Messung deut-
lich zu erkennen. Zudem zeigen sich geringe Anteile von hex. Phase an der Oberfläche, was sich 
mit den Ergebnissen an Pulverauslagerungen (800 °C) deckt (Kapitel 4.3.2.1).  
 
4.3.3.2.2  BSCF:10Y im Vergleich zu BSCF bei 800 °C 
Um einen messstandunabhängigen Vergleich von BSCF:10Y zu reinem BSCF durchzuführen 
und zudem eine Aussage über das Langzeitverhalten im realen Betrieb treffen zu können, wurden 
im folgenden Kapitel beide Materialsysteme einer thermischen Vorbehandlung unterzogen. Hier-
bei wurden Permeationstabletten aus reinem BSCF und 10 mol% Y-dotiertem BSCF gleichzeitig 
in Umgebungsluft im Ofen thermisch bei 800 °C für 1060 h gealtert (1000 °C, 12 h zur Homoge-
nisierung, danach 1060 h bei 800 °C, nicht abgeschreckt, Heiz- und Abkühlrate: 3 K/min).       
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Danach wurden sie mikrostrukturell untersucht, anschließend im Permeationsmessstand vermes-
sen und post mortem erneut mikrostrukturell untersucht.  
 
REM-Analysen an thermisch gealterten Permeationstabletten (vor der JO2-Messung) 
Die Oberflächen der BSCF- im Vergleich zur BSCF:10Y-Tablette direkt nach der thermischen 
Vorbehandlung bei 800 °C für 1060 h in Umgebungsluft sind in Abbildung 4.48 dargestellt. 
Hierbei handelt es sich um identisch hergestellte (siehe Kapitel 3.1.2, Tabelle 3.2) und zur mikro-





Abb. 4.48: REM-Oberflächenanalysen der zuvor für 1060 h bei 800 °C gealterten Permeations-
tabletten (vor Messung im Permeationsmessstand). a), b) B-BSCF-722 im Vergleich zu c),          
d) B-BSCF:10Y-706. Die linken Aufnahmen wurden mit dem SE2-, die rechten mit dem InLens-
Detektor durchgeführt. 
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Die Oberflächen der Referenzproben zeigen deutliche Unterschiede zwischen BSCF und 
BSCF:10Y. Ist die Oberfläche des undotierten Materials komplett zersetzt (terrassenförmige 
Mirostruktur, aus Festkörper wachsende Plättchenstruktur, Ausscheidungen im Subnanobereich), 
so zeigen sich bei dem 10 mol% Y-dotierten Material nur leichte Fremdphasen an den Korngren-
zen und Ausscheidungen im Subnanobereich. Bei diesen Sekundärphasen handelt es sich vermut-
lich um winzigste Co3O4-Ausscheidungen. Die Dekoration der Korngrenzen stellt aufgrund des 
Kontrastes vermutlich die plättchenartige Phase dar. 
Diese Analysen decken sich nur bedingt mit den Mikrostrukturuntersuchungen an thermisch      
gealterten Proben aus Kapitel 4.3.2.2. Hier wurde der polierte, angeätzte Querschnitt der ther-
misch ausgelagerten Keramiken untersucht (LEM). Vergleicht man nun die Analysen aus Kapitel 
4.3.2.2 mit dem polierten Querschnitt der hier untersuchten Keramiken, so zeigt sich das in     
Abbildung 4.49 dargestellte Ergebnis. 
 
a) b) 
Abb. 4.49: REM-Querschnittanalysen der zuvor für 1060 h bei 800 °C gealterten Permeations-
tabletten (vor Messung im Permeationsmessstand), Quelle: LEM. a) B-BSCF-722 im Vergleich 
zu b) B-BSCF:10Y-706. 
Die REM-Analysen des Querschnitts stimmen mit den Untersuchungen der Fremdphasenbildun-
gen an Keramiken überein. Hier zeigt sich wie erwartet eine starke Ausprägung von Sekundär-
phasen im Keramikinneren des BSCF im Vergleich zum rein kubischen BSCF:10Y-System.  
Diese Analysen belegen die unterschiedliche Fremdphasenausbildung bei BSCF:10Y an der 
Oberfläche im Vergleich zum Keramikinneren und erklären somit die abweichende Ausbildung 
der hex. Phase bei Pulverauslagerungen (Kapitel 4.3.2.1) und in Keramiken (Kapitel 4.3.2.2).  
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Permeationsmessungen an zuvor thermisch gealterten Proben 
An den zuvor thermisch für 1060 h bei 800 °C gealterten Permeationstabletten wurden Flussmes-
sungen durchgeführt, gezeigt in Abbildung 4.50. 
Die Degradation von BSCF:10Y bleibt, wie auch schon in Abbildung 4.42 dargelegt, gleich und 
erreicht auch nach einer thermischen Belastung von insgesamt ~2000 h bei 800 °C keinen End-
wert. Im Vergleich zu reinem BSCF ist das Langzeitverhalten bei Flussmessungen von 
BSCF:10Y deutlich besser. Eine Langzeitstabilität kann jedoch auch hier nicht erreicht werden. 
Der Grund für die konstante Degradation von BSCF:10Y wird in folgendem Kapitel erläutert. 
 



































Abb. 4.50: Permeationsmessungen an zuvor thermisch gealterten Tabletten (BSCF im Vergleich 
zu BSCF:10Y). Die Proben wurden zuvor am IAM-WET im Ofen bei 800 °C, 1060 h in Umge-
bungsluft ausgelagert und dann am FZJ bei 800 °C in synth. Luft vermessen. 
 
REM-Analysen an thermisch gealterten Permeationstabletten (nach der JO2-Messung) 
Die zuvor am IAM-WET thermisch gealterten BSCF- und BSCF:10Y-Tabletten (1060 h, 800 °C) 
wurden im Anschluss im Permeationsmessstand am FZJ bei 800 °C für 600 h bzw. 900 h betrie-
ben. Die mikrostrukturelle Analyse der Oberflächen und des Keramikinneren nach der Flussmes-
sung wird hier diskutiert. Die REM-Aufnahmen wurden sowohl mit dem SE2- als auch mit dem 
InLens-Detektor durchgeführt, um zum einen die topographischen Veränderungen der Oberflä-
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chen (SE2), zum anderen auch mögliche Fremdphasen mittels Kontrastunterschied (InLens) 
sichtbar zu machen. 
Die Abbildungen 4.51 (BSCF) und 4.52 (BSCF:10Y) zeigen beide, wie schon im vorangehenden 
Kapitel diskutiert, eine ausgeprägte (vermeintliche) Schwefelkontamination (dunkle Partikel), die 
sich vor allem in der Mitte der Probenoberfläche häuft. Aufgrund der vorangehenden ausführli-
chen Fremdphasenanalysen durchs LEM wurden bei den hier gezeigten Oberflächen keine weite-
ren Elementuntersuchungen durchgeführt. Abbildung 4.45 und der direkte Vergleich zu den      
unvermessenen, thermisch gealterten Oberflächen (Abbildung 4.48), lassen aber den Schluss zu, 
dass es sich um Schwefelverbindungen an den Oberflächen handelt, die mutmaßlich durch die 




Abb. 4.51: REM-Analysen der eingangsseitigen Oberfläche in a), b) der Mitte der B-BSCF-720-
Permeationstablette als auch c), d) am Randbereich. Links die Aufnahmen mittels SE2-Detektor, 
rechts die des InLens-Detektors. Die BSCF-Tablette wurde zuvor 1060 h bei 800 °C im externen 
Ofen ausgelagert und anschließend im Permeationsmessstand für 600 h bei 800 °C betrieben. 
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Die eingangsseitige Oberfläche von BSCF weist nach wie vor eine komplett zersetzte             
Mikrostruktur auf. Hier zeigt sich, wie auch schon nach der thermischen Alterung, eine           
terrassenförmige Struktur, vermeintliche Co3O4-Ausscheidungen im Subnanobereich und die aus 
dem Festkörper wachsenden Plättchen. Diese Oberflächenveränderungen sind daher ther-       
mischen Ursprungs.  
Die Schwefelkontamination der eingangsseitigen Oberfläche von BSCF:10Y ist in der Proben-
mitte stark vorangeschritten und unterscheidet sich hier vor allem durch eine Belegung kleinster 
Partikel. Die größeren S-Verbindungen treten sowohl im Korn als auch an den Korngrenzen auf. 
Die hellen Kontraste an den Korngrenzen lassen auf ein weiteres Anwachsen der plättchenartigen 




Abb. 4.52: REM-Analysen der eingangsseitigen Oberfläche in a), b) der Mitte der                      
B-BSCF:10Y-704-Permeationstablette als auch c), d) am Randbereich. Links die Aufnahmen mit-
tels SE2-Detektor, rechts die des InLens-Detektors. Die BSCF:10Y-Tablette wurde zuvor 1060 h 
bei 800 °C im externen Ofen ausgelagert und anschließend im Permeationsmessstand für 900 h 
bei 800 °C betrieben. 
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BSCF:10Y zeigt jedoch im direkten Vergleich der eingangsseitigen Oberflächen ein wesentlich 
stabileres Mikrostrukturverhalten im Gegensatz zu undotiertem BSCF. 
Die permeatseitige Oberfläche von BSCF nach Messung der Flussrate (Abbildung 4.53) weist 
sowohl am Rand, als auch probenmittig die identische Mikrostruktur auf und unterscheidet sich 
kaum von der rein thermisch gealterten Oberfläche. Auch hier lassen sich vereinzelt dunkle     
Bereiche detektieren, bei denen es sich vermutlich um S-Verbindungen handelt. Genauere Infor-
mationen hierzu gibt die Mikrostrukturanalyse im Keramikinneren.  
 
a) b) 
Abb. 4.53: REM-Analysen der permeatseitigen Oberfläche der B-BSCF-720-Permeationstablette 
a) mittels SE2-Detektor und b) mittels InLens-Detektor. Die BSCF-Tablette wurde zuvor 1060 h 
bei 800 °C im externen Ofen ausgelagert und anschließend im Permeationsmessstand für 600 h 
bei 800 °C betrieben. 
Die REM-Analyse der Permeatseite der BSCF:10Y-Tablette nach Messung im JO2-Messstand 
(900 h, 800 °C) ist in Abbildung 4.54 dargestellt. 
Auch hier zeigt sich analog zu der vermessenen BSCF-Probe ein geringer Anteil an S-Kontami-
nation vornehmlich an den Korngrenzen. Die Mikrostruktur mittig der Oberfläche hat sich über 
der Zeit weiter verändert. Hier wachsen auch im Korn zusätzliche Plättchenstrukturen heraus, je 
nach Kristallorientierung des Korns. Am Rand der 10Y-Permeationstablette wächst die auch 
schon vor der Flussmessung aufgetretene Fremdphase, an den Korngrenzen kontinuierlich über 
der Zeit weiterhin an. 
In Abbildung 4.55 sind die REM-Analysen des Keramikinneren nach dem Betrieb über mehrere 
hundert Stunden im Permeationsmessstand zu sehen: links die BSCF-Tablette, im Vergleich zu 
der BSCF:10Y-Probe (rechts). 
 




Abb. 4.54: REM-Analysen der permeatseitigen Oberfläche in a), b) der Mitte der                        
B-BSCF:10Y-704-Permeationstablette als auch c), d) am Randbereich. Links die Aufnahmen mit-
tels SE2-Detektor, rechts die des InLens-Detektors. Die BSCF:10Y-Tablette wurde zuvor 1060 h 
bei 800 °C im externen Ofen ausgelagert und anschließend im Permeationsmessstand für 900 h 
bei 800 °C betrieben. 
BSCF zeigt wie erwartet eine starke Zersetzung der Keramik (Vergleiche hierzu siehe Kapitel 
4.3.2.2.1) durch Ausbildung diverser Fremdphasen. Diese sind sowohl im Keramikinneren als 
auch an den Randbereichen (eingangs- und permeatseitige Oberflächen) gleich stark ausgeprägt. 
BSCF:10Y zeigt im realen Betrieb eine leichte Bildung der hex. Phase an den Korngrenzen.   
Diese ist auch nahe einer Oberfläche vertreten und bildet sich auf der Permeatseite aufgrund des 
hier niedrigeren pO2 etwas geringer aus, was auch mit den Analysen aus [148] übereinstimmt.  
Eine Diffusion des Schwefels durch die Membran kann durch diese Analysen somit ausgeschlos-
sen werden. 
Die Degradation der BSCF:10Y-Permeationstablette im realen Betrieb kann somit zum einen 
durch die oberflächliche Bildung von Nanopartikeln sowohl an den Korngrenzen als auch im 
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Korn erklärt werden [205], zum anderen durch einen geringen Anteil der hex. Phase im Inneren 
der Keramik.  
a) b) 
Abb. 4.55: REM-Analysen des Keramikinneren, aufgenommen mit dem InLens-Detektor: Die 
Permeationstabletten wurden zuvor 1060 h bei 800 °C im externen Ofen ausgelagert und danach 
im Permeationsmessstand vermessen. In a) B-BSCF-720, diese Probe wurde für 600 h bei 800 °C 
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Abb. 4.56: Schematische Zusammenfassung des Degradationsverhaltens von BSCF (schwarze 
Balken) in Vergleich zu BSCF:10Y (rote Balken). Die hier dargestellte Degradation ist eine      
Abschätzung aus den in Abbildung 4.42 und 4.50 veröffentlichten Werten. Die Degradationsrate 
von BSCF stimmt sehr gut überein mit den Daten aus der Literatur [200] (Abbildung 4.42). 
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Abbildung 4.56 zeigt eine schematische Zusammenfassung des Degradationsverhaltens der 
BSCF-Permeationstablette im Vergleich zu BSCF:10Y. 
Trotz den thermischen Untersuchungen aus Kapitel 4.3.2.2 zeigt BSCF:10Y im realen Betrieb bei 
800 °C unerwarteter Weise eine leichte Degradation in der Langzeitpermeation. Im Gegensatz zu 
der geringen Ausbildung der hex. Phase im Keramikinneren, zeigt sich bei BSCF:10Y eine rela-
tiv starke mikrostrukturelle Veränderung der Oberflächen. Zieht man hier die Ergebnisse der  
HT-XRD-Untersuchungen an Pulvern aus Kapitel 4.3.2.1, Abbildung 4.28 b) zu Rate, bei denen 
sich Oberflächenreaktionen mit starker Gewichtung bemerkbar machen, so zeigt sich auch hier 
die Ausbildung der hex. Phase nach 30 d (720 h) bei 800 °C (ca. 40 % der Ausbildung der hex. 
Phase von reinem BSCF) [153]. Zudem konnten auch im Falle der Untersuchung zur Oberflä-
chenaktivierung (vgl. Kap. 4.4.4) Co3O4-Ausscheidungen an der Grenzfläche von LSC-
beschichteten BSCF:10Y-Substraten nachgewiesen werden (siehe hierzu Anhang E). Die        
Degradation von BSCF:10Y wird somit hauptsächlich durch die zuvor beschriebenen Oberflä-
chenphänomene  bestimmt. 
 
4.3.4  Zusammenfassung der Ergebnisse zur Stabilität von dotiertem 
 BSCF 
 Bei den mit Yttrium dotierten Pulvern konnten – im Rahmen der Messgenauigkeit –    
dieselben pO2-abhängigen chemischen Stabilitätsgrenzen wie bei undotiertem BSCF 
nachgewiesen werden. Die reduktive Zersetzungsgrenze konnte bei 950 °C zu ca. 
10
-12
 bar  bestimmt werden. 
 Bei der CO2-Beaufschlagung konnte für BSCF:10Ti und BSCF:10Nb eine bessere CO2-
Stabilität nachgewiesen werden im Vergleich zu reinem BSCF und BSCF:10Y. Sowohl 
BSCF:10Ti und BSCF:10Nb als auch BSCF:10Y und reines BSCF zeigten jeweils ein 
paarweise vergleichbares Verhalten. 
 Zudem konnte die thermische Zerfallsgrenze der Karbonatbildung beim BSCF-
Materialsystem bestimmt werden (stabil nur unterhalb ~ 800 °C). 
 Bei den thermischen Stabilitätsuntersuchungen zeigten sich deutliche Unterschiede zwi-
schen den Ergebnissen aus Pulveranalysen (Oberflächenphänomene) und den Untersu-
chungen der Mikrostrukturveränderungen im Inneren gesinterter Keramiken.  
 Der hexagonale Zweitphasen-Anteil war nach Pulverauslagerungen (30 d bei 800 °C in 
Umgebungsluft) im 10 mol% Nb-dotierten BSCF am geringsten, gefolgt von BSCF:10Ti, 
BSCF:10Y und letztlich reinem BSCF (höchster Anteil).  
 Die Fremdphasenanalysen an thermisch gealterten Keramiken zeigten ein vergleichbares 
Verhalten von BSCF:10Nb und BSCF:10Ti. Beide Dotierungen wiesen eine ähnlich star-
ke Unterdrückung der hexagonalen Phase bei 800 °C (in Luft) auf. Die Ausbildung der 
plättchenartigen Phase und der Cobaltoxidausscheidungen konnte zwar jeweils verringert, 
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aber nicht vollständig unterbunden werden. Zusätzlich wurde in BSCF:10Nb eine        
Nb-reiche Fremdphase identifiziert.  
 
 Die mit Y dotierten BSCF-Keramiken zeigten mit Abstand die beste thermische Stabilität. 
Ab 3 mol% Y konnten sowohl die plättchenartige Struktur, als auch die Cobaltoxidaus-
scheidungen in allen untersuchten Temperaturbereichen (1100…600 °C) komplett unter-
drückt werden. Die Ausbildung der hexagonalen Phase konnte ebenfalls stark unterdrückt 
werden; erst unterhalb von 800 °C wurde die hexagonale Phase in geringer Menge an den 
Korngrenzen nachgewiesen.  
 Die BSCF:10Y-Keramik zeigte die beste thermische Stabilität aller untersuchten 
BSCF:X-Materialsysteme und neigte ausschließlich in einem Temperaturbereich von 
760…700 °C zu einer geringen Ausbildung der hexagonalen Phase. 
 Beim elektrischen Langzeitverhalten konnte für alle drei Dotierelemente (Y, Ti, Nb) eine 
Stabilisierung der elektrischen Leitfähigkeit in Abhängigkeit von der Dotierkonzentration 
nachgewiesen werden: 
o Bei 800 °C zeigten alle 10 mol% dotierten BSCF-Keramiken eine konstante elek-
trische Leitfähigkeit über mindestens 760 h. 
o Bei 700 °C konnte diese Stabilität bereits mit 3 mol% (Y und Nb) über einen Zeit-
raum von mind. 720 h erreicht werden. 
 Zudem konnte ein Zusammenhang des elektrischen Langzeitverhaltens und der Mikro-
struktur an thermisch gealterten Keramiken identifiziert werden:  
o Anteil hexagonaler Phase im Material hoch  → σel. steigt 
o Anteil hexagonaler Phase, plättchenartige Struktur und Co3O4-Ausscheidungen 
prozentual im Gleichgewicht    →  σel. sinkt 
o Komplette Unterdrückung der hexagonalen Phase  →  σel. konstant 
 Bei der Langzeit-Sauerstoffpermeation konnte die Degradation von BSCF bei 800 °C und 
700 °C durch 10 mol% Y erheblich verringert werden. Eine komplette Stabilisierung ließ 
sich aber auch mit BSCF:10Y, mutmaßlich aufgrund von Oberflächenveränderungen und 
einem geringen Anteil an hexagonaler Phase im Keramikinneren (nach fast 2000 h bei 
800 °C), nicht realisieren. 
 
 
4.4  Sauerstofftransport bei dotiertem BSCF 
In diesem Kapitel wird der Einfluss der Dotierungen auf das Materialsystem BSCF im Zusam-
menhang mit dem Sauerstofftransport dargelegt und diskutiert. Hier wird zum einen auf die     
Bestimmung der Absolutwerte in Bezug auf die elektrische Leitfähigkeit und die                    
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bestimmt. Zudem wird der Einfluss einer nanoporösen LSC-Funktionsschicht auf den Sauerstof-
feinbau untersucht. 
 
4.4.1    Elektrische Eigenschaften 
4.4.1.1  Bestimmung der Absolutwerte in Abhängigkeit von der Temperatur
Die Bestimmung der absoluten elektrischen Leitfähigkeitswerte ist stark von der Messmethodik 
abhängig [20] und kann so zu unterschiedlichen Absolutwerten führen, was eine Erklärung für 
teils stark streuende Literaturwerte sein kann. Diese Problematik wird explizit in                     
Anhang B aufgegriffen. 
Abbildungen 4.57 – 4.59 zeigen die elektrischen Eigenschaften der unterschiedlich dotierten    
keramischen BSCF-Proben (Abkühlkurven) in Abhängigkeit von der Temperatur als Arrhenius-
Plot in einem Temperaturbereich von 560…~900 °C. Die Graphen geben die elektrischen Leitfä-
higkeiten nach Einhaltung der Äquilibrierungszeiten (Kapitel 3.3.2.1, Tabelle 3.8) wieder.  
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Abb. 4.57: Elektrische Leitfähigkeit in Abhängigkeit von der Temperatur der BSCF:Y-Reihe im 
Vergleich zu BSCF und Literaturwerten [180]. In [121] wurde eine Haltezeit von 20 min bei     
jeder Messtemperatur eingehalten. 
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Abb. 4.58: Elektrische Leitfähigkeitswerte in Abhängigkeit von der Temperatur der BSCF:Ti-
Reihe im Vergleich zu reinem BSCF. Bei den hier gezeigten Messwerten handelt es sich um     
Abkühlkurven mit Einhaltung der Äquilibrierungszeiten aus Tabelle 3.8, Kapitel 3.3.2.1. 
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Abb. 4.59: Elektrische Leitfähigkeitswerte in Abhängigkeit von der Temperatur für die BSCF:Nb-
Reihe im Vergleich zu BSCF und Literaturwerten. Die Äquilibrierungszeiten wurden eingehalten 
und bei den gezeigten Kurven handelt es sich um Abkühlkurven. Bei [112] wurde bei jedem Mess-
punkt eine Haltezeit von 1 h und bei [121] eine Äquilibrierungszeit von 20 min berücksichtigt. 
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Obwohl alle Dotierungen die elektrische Leitfähigkeit systematisch mit zunehmender Dotierkon-
zentration stark herabsetzen, bleibt das generelle Hoch-Temperatur Leitfähigkeitsverhalten 
hauptsächlich unbeeinflusst. Im Vergleich zu den Literaturwerten zeigen alle einen vergleichba-
ren Trend (Leitfähigkeit zu Temperatur) und eine gute Übereinstimmung. Diskrepanzen zwischen 
den Absolutwerten können zum einen durch unterschiedliche Probenpräparationen und –abmes-
sungen (siehe hierzu: Berechnung der elektrischen Leitfähigkeit aus Kapitel 3.3.2, Formel 3.3), 
zum anderen durch abweichende experimentelle Bedingungen herrühren.  
Letzteres beinhaltet unterschiedlich gewählte Haltezeiten bzw. die Einhaltung bzw. Nichteinhal-
tung von Äquilibrierungszeiten. Zudem weisen die Vergleichsproben aufgrund von unterschiedli-
chen Herstellungsbedingungen, wie Pulverherstellung im Allgemeinen und Sinterbedingungen, 
unterschiedliche Porositäten sowie Korngrößen auf, was hier zu abweichenden Absolutwerten in 
der elektrischen Leitfähigkeit führen kann. 
 
4.4.1.2  Bestimmung der Absolutwerte in Abhängigkeit von         
             Sauerstoffpartialdruck und der Temperatur 
In Abbildung 4.60 ist der Messablauf zur Bestimmung der elektrischen Leitfähigkeit in Abhän-
gigkeit vom Sauerstoffpartialdruck exemplarisch für BSCF:10Y aufgezeigt. Diese Messungen 
wurden in der Sauerstoffpumpe durchgeführt. Die Funktionsweise dieser Messapparatur ist in 
Kapitel 3.3.1 genauestens erläutert. 
Bei dieser Messung werden nacheinander die Temperaturen 900…700 °C in absteigender Rei-
henfolge angefahren und die pO2-Variation durchgeführt. Bei den folgenden Graphen werden nur 
die äquilibrierten Absolutwerte (Leitfähigkeitsendwerte bei einer oxidierenden pO2-Änderung) 
gezeigt. Die gewählten Äquilibrierungszeiten in Abhängigkeit von der Temperatur und dem pO2-
Bereich sind in Kapitel 3.3.1, Tabelle 3.7 aufgelistet. 
Abbildung 4.61 zeigt die Absolutwerte der elektrischen Leitfähigkeit in Abhängigkeit vom Sau-
erstoffpartialdruck (~10
-5…0,21 bar) bei 900 °C für BSCF, die BSCF:Y-Reihe, BSCF:10Ti und 
BSCF:10Nb.  
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Abb. 4.60: Messablauf zur Bestimmung der el. Leitfähigkeit in Abhängigkeit vom pO2 in der Sau-
erstoffpumpe, hier exemplarisch gezeigt für BSCF:10Y. 
 































Abb. 4.61: Absolutwerte der el. Leitfähigkeit von BSCF, BSCF:Y, BSCF:10Ti und BSCF:10Nb in 
Abhängigkeit vom pO2 (~10
-5…0,21 bar) bei 900 °C, bestimmt in der Sauerstoffpumpe, im Ver-
gleich zu Messungen an BSCF [79] und BSCF:3Y [206]. Der Literaturwert für BSCF:3Y [206] 
weicht von den in dieser Arbeit veröffentlichten Messpunkten aufgrund von unterschiedlichen 
Pulverherstellungsparametern (Hersteller: Fraunhofer IKTS, Partikelgröße: 6,5 µm, Sintertem-
peratur 1150 °C, Porosität: 14 %) ab. 
 4.4 SAUERSTOFFTRANSPORT BEI DOTIERTEM BSCF 
 137 
Im Vergleich zu Messungen an BSCF [79] und BSCF:3Y [206] stimmen die Werte für BSCF 
sehr gut überein. Literaturwerte für BSCF:3Y [206] weisen hingegen wesentlich geringere Werte 
als die hier bestimmten Absolutwerte auf. Der Grund hierfür liegt in der unterschiedlichen Her-
stellung beider Pulver.  
Auch hier zeigt sich, wie schon aus Kapitel 4.4.1.1 bekannt, eine geringere elektrische Leitfähig-
keit mit zunehmender Dotierung. Alle Zusammensetzungen zeigen eine Löcherleitung (p-Typ), 
welche sich durch geringere elektrische Leitfähigkeitswerte bei niedrigen Sauerstoffpartial-
drücken äußert.  
Die erhöhten Werte von BSCF:1Y im Vergleich zu reinem BSCF können durch die unterschied-
lich langen Wartezeiten bei 900 °C vor Beginn der Messung stammen, was in Anhang B,        
Abbildung B.1 verdeutlicht wird. 
Je niedriger die Temperatur, desto geringer sind die Absolutwerte der elektrischen Leitfähigkeit 
in Abhängigkeit vom pO2. Die ermittelten Absolutwerte bei~10
-5…0,21 bar bei 800 °C und 
700 °C für BSCF, die BSCF:Y-Reihe, BSCF:10Ti und BSCF:10Nb sind in den Abbildungen 4.62 
und 4.63 zusammengefasst. 































Abb. 4.62: Absolutwerte der el. Leitfähigkeit von BSCF, BSCF:Y, BSCF:10Ti und BSCF:10Nb in 
Abhängigkeit vom pO2 (~10
-5…0,21 bar) bei 800 °C, bestimmt in der Sauerstoffpumpe, im Ver-
gleich zu Messungen an BSCF [79] und BSCF:3Y [206]. Der Literaturwert für BSCF:3Y [206] 
weicht von den in dieser Arbeit veröffentlichten Messpunkten aufgrund von unterschiedlichen 
Pulverherstellungsparametern (Hersteller: Fraunhofer IKTS, Partikelgröße: 6,5 µm, Sintertem-
peratur 1150 °C, Porosität: 14 %) ab. 
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Abb. 4.63: Absolutwerte der el. Leitfähigkeit von BSCF, BSCF:Y, BSCF:10Ti und BSCF:10Nb in 
Abhängigkeit vom pO2 (~10
-5…0,21 bar) bei 700 °C, bestimmt in der Sauerstoffpumpe, im Ver-
gleich zu Messungen an BSCF [79] und BSCF:3Y [206]. BSCF:10Y weist bei 2,43 · 10
-5
 bar eine 
el. Leitfähigkeit von 4,69 S cm
-1
 auf (im Graph nicht mit aufgeführt). 
 
 
4.4.2  Sauerstoffpermeation 
Um eine Bewertung und einen Vergleich der Leistungsfähigkeit der hier verwendeten Mem-
branmaterialien durchführen zu können, sind Sauerstoffpermeationsmessungen von großer       
Bedeutung. Alle in dieser Arbeit gezeigten Permeationsmessungen wurden von Dr. Stefan 
Baumann am FZJ an IAM-WET Proben durchgeführt. 
 
4.4.2.1  Bestimmung der Absolutwerte in Abhängigkeit von der Temperatur 
Das Verhalten der Sauerstoffpermeation in einem Temperaturbereich von 650…1000 °C wird in 
Abbildung 4.64 für gasdichte Tabletten aus BSCF und Y-dotiertem BSCF dargestellt. Die hier 
gezeigten Messungen wurden in synthetischer Luft durchgeführt, siehe hierzu auch Kapitel 3.3.3. 
Die Flussdaten wurden, aufgrund von leichten Abweichungen in den Probendicken, was zu       
erheblichen Unterschieden in den Flussraten führen kann [200], auf eine Referenzdicke von 
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1 mm durch Anwendung der modifizierten Wagner Gleichung (welche den Einfluss der Oberflä-
























Hierbei ist L die Membrandicke, Lc die sogenannte charakteristische Membrandicke (bzw. kriti-
sche Länge), R die ideale Gaskonstante, F die Faraday Konstante, 
(1)
2Op  und 
(2)
2Op  sind die ein-
gans- und permeatseitigen Sauerstoffpartialdrücke an der Membran und σel und σion sind die 
elektronische bzw. die ionische Leitfähigkeit [207]. 
Lc, definiert als das Verhältnis zwischen Diffusions- und Oberflächenaustauschkoeffizienten, gibt 
an, ob die Sauerstoffpermeation durch eine Probe mit der Dicke L diffusionskontrolliert (bei gro-
ßen Werten) oder oberflächenkontrolliert (bei kleinen Werten) ist. Durch die Ermittlung von Lc 
können die gemessenen Sauerstoffflüsse wie oben beschrieben normiert werden. 
In der Literatur stellt sich dies offenbar als recht anspruchsvoll heraus, was eine Bestimmung von 
Lc in jedem Falle notwendig macht: Für BSCF liegt Lc, laut Bucher et al., in einem Bereich von 
50…100 µm in einem Temperaturbereich von 600…700 °C [30;174]. Girdauskaite et al. führten 
jedoch Werte leicht über 100 µm im gleichen Temperaturbereich an [29]. Unsere Veröffentli-




 durch ECR-Messungen [95] zeigte wesentlich geringere 
Werte zwischen 10…30 µm, die sowohl für BSCF als auch für BSCF:10Y bei 700 °C und 800 °C 
abgeleitet werden konnten. Niehoff et al. [208] publizierten Lc-Werte um ca. 40 µm für 900 °C, 
welche sehr gut zu den in dieser Arbeit ermittelten Werten passen. In niedrigeren pO2-Bereichen 
von ca. 10
-3,5
 bar bei 900 °C konnten Niedrig et al. [137] eine kritische Länge für BSCF von ca. 
20 µm bestimmen. Im Vergleich zu all diesen Daten, scheinen Werte für Lc von ca. 1 mm, publi-
ziert von Hong et al. [141], völlig aus dem Rahmen zu fallen. Der Grund hierfür ist vermutlich 




-Werte durch Anfitten der Permeationsdaten. Diese Methode ist 




-Werte durch eine 
hochauflösende ECR-Messung. Unter Berücksichtigung all dieser Informationen wurde eine kri-
tische Länge für alle Dotierungen von 50 µm angenommen, um eine Normierung nach Gleichung 
4.2 durchzuführen, ungeachtet dessen, dass Haworth et al. unterschiedliche Lc-Werte für ver-
schiedene Y-Dotierkonzentrationen angaben [104]. Zudem scheinen die dort angegebenen Werte 
viel zu groß zu sein, da die bestimmten k
δ
-Werte um ca. eine Dekade kleiner sind im Vergleich zu 
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BSCF:Y 
Innerhalb der gegebenen Messungenauigkeit zeigen die erzielten Sauerstoffpermeationsraten in 
Abbildung 4.64 keinen signifikanten Unterschied für BSCF, BSCF:1Y und BSCF:3Y. Aus-
schließlich BSCF:10Y zeigt einen deutlich geringen Fluss. Haworth et al. konnten durch die    
Zudotierung von 1 bzw. 3 mol% Y im Vergleich zu reinem BSCF eine leicht erhöhte Permeation 
erreichen [102;121]. In der hier gezeigten Messung könnte man auch eine leichte Verbesserung 
durch 3 mol% Y-Dotierung zu BSCF erkennen, was aber aufgrund der Messungenauigkeit nicht 
eindeutig bestätigt werden kann. 
Da die Zudotierung durch Y nachteilig auf die gesamte Leitfähigkeit wirkt, wie in Kapitel 4.4.1 
beschrieben, kann die ionische Leitfähigkeit, in diesem Falle für BSCF:3Y, durch Y-Dotierung 
nur günstig beeinflusst werden, was für eine maßgeblich erhöhte ambipolare Leitfähigkeit spricht 
(siehe hierzu Gleichung 4.1). 
Im Gegensatz zu Haworth, der eine leicht abweichende Dotierstrategie verfolgte, um eine Steige-
rung der Sauerstoffpermeationsraten zu erreichen, zielt die hier vorliegende Arbeit auf die Stabi-
lisierung der kubischen Perowskitstruktur ab. Haworth [102] substituierte nominell nur den    
Eisenanteil des B-Platzes und konnte so einen höheren Sauerstofffluss für eine Y-Dotierung von 
bis zu 10 mol% erzielen. Für geringere Dotierkonzentrationen von 1…5 mol% konnte der Fluss 
signifikant gesteigert werden im Vergleich zu reinem BSCF. Durch geringe Substitution des Fe 
durch Y wird die Sauerstoffleerstellenkonzentration geringfügig erhöht [102], was einer höheren 
Permeation entspricht. Plausibel wird dies auch in Bezug auf den Anstieg der Gitterparameter 
(siehe hierzu auch Kapitel 4.2) [102]. Folglich, da nominelle Oxidationszahlen sich nicht        
verändern (Fe
3+
  Y3+) [86], fördern verringerte ionische Bindungskräfte die Ausbildung von 
Sauerstoffleerstellen. Jedoch besteht in [102] eine Diskrepanz zwischen Sauerstoffstöchiometrie-
änderungen und erzieltem Sauerstofffluss, welcher somit auf ein höheres Gittervolumen aufgrund 
der vergrößerten Gitterparameter zurückzuführen ist. In der hier vorliegenden Arbeit wurde nicht 
nur das Fe substituiert, sondern beide B-Platz-Kationen. Da Co zu 80 % den B-Platz besetzt, 
wurde mit unserer Dotierstrategie effektiv eine höhere Y-Dotierkonzentration in das BSCF-Sys-
tem eingebracht. Hauptsächlich Co mit einer durchschnittlichen Valenz von +2,2 [86], welche 
keinen Hinweis auf eine Erhöhung der Sauerstoffleerstellenkonzentration liefert, da zusätzlich 
eingebrachte Elektronen entweder eine Verringerung der Co-Oxidationsstufen hervorrufen oder 
durch Sauerstoffaufnahme ins Gitter kompensiert werden, führt zu einer verminderten Sauer-
stoffleerstellenkonzentration. Diese Art der B-Platz-Dotierung mit Y
3+
 sollte somit ein Hinweis 
auf einen generell niedrigeren Sauerstofffluss sein, was auch für BSCF:10Y in Abbildung 4.64 
eindeutig gezeigt werden kann. Ein möglicher geringer Anstieg des Flusses für geringe Dotier-
konzentrationen kann auch nicht einer generellen Gitteraufweitung zugeschrieben werden, wie in 
Kapitel 4.2 gezeigt. Jedoch wird der größere Ionenradius von Y
3+
 zu einer lokalen Aufweitung 
des Gitters führen, je nachdem in welcher Einheitszelle das Y eingebaut ist. Dies könnte sich    
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begünstigend auf das Sauerstoffionenhopping auswirken. Die signifikant verringerte Sauerstoff-
leerstellenkonzentration durch Zugabe von zu großen Anteilen an Y könnte diesen Effekt aber 
wieder negieren. Zusätzlich sollte berücksichtigt werden, dass die stöchiometrische Substitution 
des B-Platzes durch Y realiter zu einer Besetzung sowohl des A- als auch des B-Platzes führt 
[105;106].  






















1000 K / T
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Abb. 4.64: Sauerstoffpermeationsdaten für Y-dotiertes BSCF im Vergleich zu reinem BSCF      
gemessen an gasdichten keramischen Tabletten. Die Daten wurden auf eine Referenzdicke von 
1 mm durch die modifizierte Wagner-Gleichung normiert. Bei den Fehlerbalken handelt es sich 
um einen systematischen empirischen Gesamtfehler, der bei 10 % des jeweiligen JO2-Wertes bei 
800 °C angenommen wurde [209]. 
Im Allgemeinen stellen leicht geringere Sauerstoffpermeationsraten durch eine BSCF:10Y-
Membran keinen signifikanten Nachteil dar, da hier die Phasenstabilität überwiegt und so ein 
verlustfreier Fluss bei Anwendungstemperaturen unterhalb von 840 °C ermöglicht wird, im     
Gegensatz zu reinem BSCF, welches zu starker Degradation neigt. Dies wird nicht nur in den     
Mikrostrukturergebnissen aus Kapitel 4.3.2.2 belegt, sondern zudem in den                           
Langzeit-ECR-Messungen in [95], Kapitel 4.4.3.1. Hier zeigten die extrahierten Diffusions-
konstanten für BSCF:10Y einen konstanten Wert bei 800 °C für ca. 100 h im Vergleich zu unsta-
bilisiertem BSCF. 
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BSCF:Ti 
Die Permeationsdaten der Ti-dotierten BSCF-Tabletten sind in Abbildung 4.65 dargestellt. Der 
Einfluss der Dotierung mit 1 mol% Ti zeigt sich im Permeationsverhalten nur gering und ist    
(unter Berücksichtigung der Messungenauigkeit) der des reinen BSCF vergleichbar. Ab einer  
Dotierkonzentration von 3 mol% Ti ist eine deutlich erhöhte Permeation ab T > 950 °C zu      
erkennen. Im Gegensatz hierzu senken 10 mol% Ti den Fluss ab einer Temperatur von ~850 °C 
deutlich zu reinem BSCF ab.  
Analog zu den BSCF:Y-Untersuchungen zeigt auch die Zudotierung mit Ti einen nachteiligen 
Einfluss auf die Gesamtleitfähigkeit (Kapitel 4.4.1). BSCF:3Ti zeigt hier jedoch eine höhere ioni-
sche Leitfähigkeit, was auch hier auf eine erhöhte ambipolare Leitfähigkeit schließen lässt (siehe 
hierzu Gleichung 4.1). 
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Abb. 4.65: Sauerstoffpermeationsdaten für Ti-dotiertes BSCF im Vergleich zu reinem BSCF     
gemessen an gasdichten keramischen Tabletten. Die Daten wurden auf eine Referenzdicke von 
1 mm durch die modifizierte Wagner-Gleichung normiert. Bei den Fehlerbalken handelt es sich 
um einen systematischen empirischen Gesamtfehler, der bei 10 % des jeweiligen JO2-Wertes bei 
800 °C angenommen wurde, Quelle: FZJ. 
Mit dem Dotierelement Ti wurde ein multivalentes Kation gewählt, welches einen Ionenradius, je 
nach Valenzzustand, von 61 pm (Ti
4+
) bis 86 pm (Ti
2+
) aufweist [199]. Die Analyse der Gitter-
konstanten aus Kapitel 4.2.1 zeigte eine systematische Gitterverkleinerung durch Zugabe von Ti. 
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Dies würde darauf schließen lassen, dass Ti eine höhere Valenz als 2+ aufweist, somit mehr 
Elektronen in das System einbringt und Sauerstoffleerstellen daraufhin vernichtet werden. Dies 
würde in einer höheren ionischen Bindungskraft resultieren, was ein Zusammenziehen des Gitters 
mit sich bringt. Dies steht im Konflikt zu den Permeationsmessungen. Ausschließlich BSCF:10Ti 
zeigt einen geringeren Sauerstofffluss im Gegensatz zu reinem BSCF, was auf eine verringerte 
Sauerstoffleerstellenkonzentration schließen lässt. Die Unterschiede in den Flussraten könnten 
somit durch Valenzänderungen des Ti begründet sein. 
 
BSCF:Nb 
Die Sauerstoffpermeation in Abhängigkeit von der Dotierkonzentration und der Temperatur der 
Nb-dotierten Keramiken ist in Abbildung 4.66 dargestellt. Auch hier zeigen sich keine systemati-
schen Abhängigkeiten. BSCF, BSCF:1Nb und BSCF10:Nb zeigen einen ähnlichen Fluss inner-
halb der aufgezeigten Fehlertoleranzen. Ausschließlich BSCF:3Nb weist ab einer Temperatur     
> 950 °C einen erhöhten Sauerstofffluss auf.  
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Abb. 4.66: Sauerstoffpermeationsdaten für Nb-dotiertes BSCF im Vergleich zu reinem BSCF 
gemessen an gasdichten keramischen Tabletten. Die Daten wurden auf eine Referenzdicke von 
1 mm durch die modifizierte Wagner-Gleichung normiert. Bei den Fehlerbalken handelt es sich 
um einen systematischen empirischen Gesamtfehler, der bei 10 % des jeweiligen JO2-Wertes bei 
800 °C angenommen wurde, Quelle: FZJ. 
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Im Vergleich zu den Literaturwerten [112], sind die hier bestimmten Flussraten etwas geringer. 
Der Trend ist jedoch vergleichbar. Gründe für diese Unterschiede können weder die Proben-
dicken (1 mm) noch die Messkonfigurationen sein. Theoretisch müssten die hier ermittelten  
Flüsse höher sein, als die Vergleichswerte, da der gewählte Gasfluss auf der Feedseite (beide  
synthetische Luft) 2,5-mal höher ist als bei Fang et al [6]. Die Sweeprate wurde bei beiden Mes-
sungen identisch gewählt, nur wurde in der Literatur gegen He gemessen, anstatt gegen Ar. Die-
ser Unterschied sollte jedoch keinen nennenswerten Einfluss auf den Sauerstofffluss haben. Auch 
wurde bei Fang et al. eine Äquilibrierungszeit von ein paar Stunden bei jeweiliger Temperatur 
eingehalten. Prinzipiell muss bei den am IAM-WET hergestellten Proben erwähnt bleiben, dass 
sich Nb bei zu hoher Dotierkonzentration nicht komplett ins Gitter einbauen konnte und sich eine    
zusätzliche BaNbO3-Phase bei BSCF:10Nb ausbildete. Dies spiegelt sich auch in den unveränder-
ten Gitterparametern zu BSCF (Kapitel 4.2.1, Abbildung 4.10, a)) wider. Aussagen über den Ein-
fluss der Nb-Dotierung auf die Permeation sind somit potentiell fehlerbehaftet. Prinzipiell wäre 
zu erwarten, dass eine erhöhte Zugabe des monovalenten Nb
5+
 die Sauerstoffleerstellenkonzen-
tration erheblich mindert, da durch die zusätzlichen Elektronen mehr Sauerstoff im Gitter gebun-
den werden kann.  
 
4.4.3  Leitfähigkeitsrelaxationsmessungen (ECR) 
Die in diesem Kapitel gezeigten Messungen wurden von Rian Ruhl M. Sc., Electrochemistry   
Research Group, Membrane Science and Technology, Faculty of Science and Technology am 
MESA+ Institute for Nanotechnology an der Universität von Twente, Enschede/Niederlande 
durchgeführt und sind in einer gemeinsamen Publikation [95] veröffentlicht. Die Beschreibung 
der Messdurchführung wird in Kapitel 3.3.4.1 explizit erläutert. 
Leitfähigkeitsrelaxationsmessungen wurden an BSCF- und BSCF:Y-Keramiken durchgeführt, 
um die Sauerstofftransportparameter in Abhängigkeit von der Zeit und der Temperatur zu         
bestimmen. Hierbei wurde der typische normalisierte Leitfähigkeitsverlauf beim Ausgleichs-
vorgang zweier unterschiedlicher pO2-Bereiche (0,215 bar ↔ 0,316 bar) gemessen bei Tempera-
turen von 700 °C und 800 °C. Abbildung 4.67 zeigt diese entsprechenden normierten elektrischen 
Leitfähigkeitskurven in Abhängigkeit von der Zeit und der Temperatur. 
Deutlich zu erkennen ist hier der unterschiedliche Leitfähigkeitsverlauf in Abhängigkeit von der 
Zeit von reinem BSCF im Vergleich zu Y-dotiertem BSCF. BSCF zeigt klar eine wesentlich 
langsamere Reäquilibrierung mit steigender Zeit bei beiden Temperaturen. Der Leitfähigkeits-
verlauf von BSCF:10Y bei 800 °C bleibt unverändert über 200 h. Bei 700 °C verlangsamt sich 
die Äquilibrierungszeit in Abhängigkeit von der Auslagerungszeit, wenngleich diese wesentlich 
geringer ist, als bei reinem BSCF bei dieser Temperatur. 
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Dieses Verhalten lässt auf stark voneinander abweichende kinetische Eigenschaften von undo-
tiertem und Y-dotiertem BSCF schließen. Die entsprechenden D
δ
-Werte werden in folgendem 
Kapitel diskutiert.  
a) b) 
c) d) 
Abb. 4.67: Normierter Ausgleichsvorgang der el. Leitfähigkeit innerhalb der durchgeführten 
pO2-Änderung (0,215 bar → 0,316 bar) in Abhängigkeit von der Zeit bei 800 °C für BSCF (a) 
und BSCF:10Y (b) und bei 700 °C für BSCF (c) und BSCF:10Y (d) [95]. Zum eindeutigen Ver-




-Werte in Abhängigkeit von der Zeit und der Temperatur 
Abbildung 4.68 zeigt die durch das Anfitten an den Relaxationsverlauf der elektrischen Leitfä-
higkeit bestimmten D
δ
-Werte in Abhängigkeit von der Zeit bei 800 °C für alle unterschiedlichen 
Y-Konzentrationen im Vergleich zu reinem BSCF. Aufgrund der Probendicken zeigten sich vor-
wiegend diffusionskontrollierte Relaxationen, weshalb hier keine vertrauenswürdigen k
δ
-Werte 
bestimmt werden konnten. Es wurden D
δ
-Werte sowohl für reduzierende als auch für oxidierende 
Sprünge ausgewertet, die beide ähnliche Ergebnisse lieferten. In dieser Arbeit werden jedoch 
ausschließlich die Ergebnisse bei oxidierenden Bedingungen gezeigt. Deutlich zu erkennen ist 
eine Degradation von BSCF, BSCF:1Y und BSCF:3Y von bis zu ~35 % innerhalb von 200 h bei 
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~3 %. Die D
δ
-Werte werden durch eine Zudotierung von 10 mol% Y im Vergleich zu reinem 
BSCF zwar um den Faktor 1,2 gesenkt (bei t = 0), liegen jedoch, aufgrund der geringeren Degra-
dation, nach 190 h um den gleichen Faktor höher als reines BSCF.  
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Abb. 4.68: Chemischer Diffusionskoeffizient D
δ
 für BSCF und unterschiedlich Y-dotiertes BSCF 
in Abhängigkeit von der Zeit bei 800 °C [95]. Zum eindeutigen Vergleich wird hier nur jeder 
siebente Datenpunkt von ausschließlich oxidierenden Sprüngen gezeigt. 
In Übereinstimmung mit zuvor veröffentlichten Ergebnissen an BSCF:Zr [111], ist eine Degrada-
tion der D
δ
-Werte bei 700 °C stärker ausgeprägt als bei 800 °C, wie in Abbildung 4.68 darge-
stellt. Dieses Verhalten lässt sich durch die höhere Triebkraft der Zersetzung und der Bildung von 
Sekundärphasen bei geringeren Temperaturen erklären. 
Die obigen Ergebnisse bestätigen, dass eine Verschlechterung des Sauerstofftransportes in BSCF 
bei 800 °C mit einer Dotierung von 10 mol% Y fast vollständig unterdrückt werden kann. Jedoch 
kann BSCF:10Y bei 700 °C keine komplette Stabilisierung der Sauerstoffdiffusion über der Zeit 
durch den Festkörper garantieren. BSCF zeigt eine stärkere Degradation bei 700 °C mit ~40 % 
auf als bei 800 °C und auch BSCF:10Y degradiert über 200 h um ~24 %. 
 















Abb. 4.69: Chemischer Diffusionskoeffizient D
δ
 für BSCF und BSCF:10Y in Abhängigkeit von 
der Zeit bei 700 °C [95]. Zum eindeutigen Vergleich wird hier nur jeder siebente Datenpunkt von 
ausschließlich oxidierenden Sprüngen gezeigt. 
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Zusammenfassend zeigt BSCF:10Y die geringsten D
δ
-Werte bei allen vier Zusammensetzungen. 
Jedoch zeigt sich bei 800 °C eine über 200 h nahezu konstante Sauerstoffdiffusion durch den 
Festkörper. Bei 700 °C wird die Diffusion nach 200 h um den Faktor 1,2 gesenkt. Jedoch kann 
durch BSCF:10Y nach 200 h eine um ca. eine Dekade erhöhte Sauerstoffdiffusion im Vergleich 
zu BSCF verzeichnet werden. Die Leistungsfähigkeit von BSCF:10Y übersteigt die von BSCF 
bei 800 °C nach 70 h, bei 700 °C sogar schon nach 20 h. Diese Ergebnisse decken sich mit den 
Erkenntnissen der Mikrostrukturanalysen aus Kapitel 4.3.2.2, sowie den elektrischen Langzeit-
leitfähigkeitsmessungen aus Kapitel 4.3.3.1. 
 
4.4.4  Oberflächenaktivierung 
Der Sauerstofffluss durch eine Sauerstoffseparationsmembran kann durch Verringerung der     
Dicke der aktiven Membran gesteigert werden [28], [33]. Jedoch kommt die Flusssteigerung  
unterhalb einer bestimmten Dicke zum Erliegen, in diesem Bereich spielt die Diffusion eine   
untergeordnete Rolle und der Oberflächenaustausch wird zum limitierenden Faktor. 
Zur Steigerung des Sauerstoffaustauschkoeffizienten kann eine Oberflächenvergrößerung durch 
Aufbringen einer homogenen, möglichst nanoporösen Funktionsschicht erzielt werden. Leider 
eignet sich BSCF aufgrund seiner hohen Sinteraktivität nicht als aktivierende Funktionsschicht 
[141]. Aus vorangegangenen Untersuchungen an stabilen (La0,6Sr0,4)Co1,05O3-δ-Nanokathoden aus 
dem Bereich der Festelektrolytbrennstoffzelle (SOFC, solid oxide fuel cell) konnte ein vielver-
sprechendes Alternativmaterial als Funktionsschicht gefunden werden [26;27]. Wechselwirkun-
gen von BSCF:10Y- und LSC-Pulverproben wurden in Anhang C untersucht. Der prinzipielle 
Herstellungsprozess ist in Kapitel 3.1.3 beschrieben. In Anhang D sind die Beschichtungs-
verfahren zur Oberflächenaktivierung im Detail aufgeführt. 
Zusätzlich besteht die Möglichkeit, dass sich bei solchen Oberflächenaktivierungsschichten eine 
katalytisch förderliche Zweitphase ausbildet. So konnte für nanoporöse La0,6Sr0,4CoO3-δ-(LSC) 
Dünnschichten für SOFC-Anwendungen [26] ein erhöhter Sauerstoffoberflächenaustausch mit 
einer Steigerung des k
δ
-Wertes von mehr als einer Dekade bei Temperaturen von 400…700 °C 
erreicht werden [25;27;140]. Die enorme Steigerung des Oberflächenaustausches wird auf die 
Bildung von chemischen LSC/(La,Sr)2CoO4±δ-Grenzflächen, sogenannten „hetero-interfaces“, 
zurückgeführt, die eine katalytisch aktivierende Wirkung auf den Sauerstoffein- bzw. ausbau    
haben sollen [210-214] und somit zu der höchsten jemals erreichten Leistungsfähigkeit für 
SOFC-Kathoden führten [27]. Erste Ergebnisse zu diesem Kapitel wurden in [215] veröffentlicht. 
Das Grenzschichtverhalten von LSC-beschichteten BSCF- und BSCF:10Y-Substraten wurde  
explizit in Anhang E untersucht. 
 




-Wert-Bestimmung an beschichteten und unbeschichteten Substraten 
Nanoporöse La0,6Sr0,4CoO3-δ (LSC) Dünnschichten mit einer Dicke zwischen 100…500 nm wur-
den mit Hilfe eines metall-organischen Vorstufenpulvers (Fraunhofer, ISC Würzburg) hergestellt 
(näheres siehe Kapitel 3.1.3). Das hieraus angefertigte Sol wurde auf ca. 400 µm dünne BSCF-
Substrate mittels Tauchbeschichtung aufgebracht, um den Sauerstoffaustausch an der Oberfläche 
zu erhöhen. Der Oberflächenaustauschkoeffizient k
δ
 von unbeschichteten und mit LSC beschich-
teten dichten BSCF-Keramiken wurde mittels elektrischer Leitfähigkeitsrelaxationsmessung 
(electrical conductivity relaxation, ECR) bestimmt. Das Besondere bei diesen Messungen ist, 
dass dieselbe Probe zuvor unbeschichtet vermessen wurde (also das reine BSCF-Substrat),       
danach mit der LSC-Funktionsschicht versehen und erneut der k
δ
-Wert bestimmt wurde, was den 
direkten Vergleich der k
δ
-Werte ohne probenbedingte Unsicherheiten (Streuungen) ermöglicht. 
Abbildung 4.70 zeigt die normierte elektrische Leitfähigkeitsänderung reiner BSCF-Proben im 
Vergleich zu LSC-beschichteten BSCF-Substraten bei 600 °C für zwei unterschiedliche, nahezu 
instantane Sauerstoffpartialdrucksprünge (0,3 bar → 0,1 bar und 0,01 bar → 0,003 bar).  
























T = 600 °C





Abb. 4.70: ECR-Messung bei 600 °C an unbeschichtetem (offene Quadrate) und LSC-beschich-
tetem BSCF (geschlossene Quadrate). Die el. Leitfähigkeit (normiert) wurde während zwei pO2-
Sprüngen gemessen. Zum einen wurde eine reduzierende Druckänderung von 0,3 auf 0,1 bar 
durchgeführt (schwarze Kurven), zum anderen eine von 0,01 auf 0,003 bar (graue Kurven) [215]. 
Deutlich zu erkennen ist hier in beiden Fällen das wesentlich schneller ablaufende Relaxations-
verhalten der LSC-beschichteten Proben im Vergleich zu den unbeschichteten BSCF-Proben, was 
durch die erhebliche Vergrößerung der aktiven Oberfläche begründet ist. Identifizierbar ist dies 
durch die Reduzierung der Reaktionszeit t90, bei der 90 % der Leitfähigkeitsänderung vollzogen 
ist. Für eine pO2-Änderung von 0,3 auf 0,1 bar entspricht dies in etwa eine Verkürzung von ~40 s 
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auf ~20 s, was einer Halbierung der t90-Zeit entspricht. Die elektrische Leitfähigkeit im niedrige-
ren pO2-Bereich (0,01 auf 0,003 bar) erreicht aufgrund der LSC-Beschichtung bereits nach einem 
Drittel der Zeit (von 230 s auf 70 s) 90 % des Endwertes. 
Die Abbildungen 4.71 und 4.72 zeigen die effektiven k
δ
-Werte für unbeschichtetes und LSC-   
beschichtetes BSCF bei 600 °C (4.71) und bei 700 °C (4.72) in Abhängigkeit vom pO2 
(0,1…0,003 bar) im Vergleich zu Literaturwerten. 
Die Steigung der k
δ
-Werte als f(pO2) passt mit den Literaturwerten von Ried et al. [174] und  
Girdauskaite et al. [29] sehr gut überein. Während die k
δ
-Absolutwerte für reines BSCF bei 
700 °C sehr gut mit den Literaturwerten übereinstimmen, unterscheiden sich die Werte bei 
600 °C um ca. eine Dekade von denen von Ried et al. [174]. Besser passen die k
δ
-Werte aus vo-
rangehenden Messungen an polykristallinen BSCF-Dünnschichten, wie in [216] präsentiert.  
Deutlich zu erkennen ist jedoch beim direkten Vergleich von unbeschichtem BSCF zu LSC-     
beschichteten Proben sowohl bei 600 °C als auch bei 700 °C die Steigerung der Oberflächenaus-
tauschreaktion durch die nanoporöse LSC-Schicht, der k
δ
-Wert erhöht sich um ca. den Faktor 
drei. Dabei zeigt sich, dass eine LSC-beschichtete Probe bei 600 °C die gleiche Leistungsfähig-
keit zeigt wie unbeschichtetes BSCF bei 700 °C. Dies bestätigt die Möglichkeit einer reduzierten 
Anwendungstemperatur für Sauerstoffseparationsmembranen ohne Leistungseinbußen. 
Zusammenfassend konnte der Sauerstoffoberflächenaustausch von BSCF durch Aufbringung 
einer nanoporösen LSC-Funktionsschicht aufgrund einer signifikanten Oberflächenvergrößerung 
um ca. den Faktor drei, erhöht werden. Zusätzlich besteht die Möglichkeit, dass die katalytische 
Aktivität durch die Bildung von verschiedenartigen Grenzflächen LSC/(La,Sr)2CoO4±δ (hetero-
interfaces), wie es auch schon für SOFC-Kathoden berichtet wurde [27], begünstigt wird. 
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Abb. 4.71: Effektive k
δ
-Werte für undotierte (offene Symbole) und LSC-beschichtete (geschlos-
sene Symbole) BSCF-Proben bei 600 °C in Abhängigkeit des pO2 im Vergleich zu                    
Literaturwerten [215].  






















Abb. 4.72: Effektive k
δ
-Werte für undotierte (offene Symbole) und LSC-beschichtete                 
(geschlossene Symbole) BSCF-Proben bei 700 °C in Abhängigkeit des pO2 im Vergleich zu     
Literaturwerten [215]. ( 
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4.4.5  Zusammenfassung der Ergebnisse zum elektrischen und         
Sauerstofftransport von dotiertem BSCF 
 Alle Dotierelemente (Y, Ti, Nb) verringern die elektrische Leitfähigkeit von BSCF in  
Abhängigkeit von der Dotierkonzentration (1…10 mol%). Hierbei zeigen Ti und Nb ein 
nahezu identisches Verhalten, Yttrium zeigt den größten Einfluss und senkt die elektri-
sche Leitfähigkeit am stärksten ab. Das thermische Leitfähigkeitsverhalten wird jedoch 
durch Dotierung nicht wesentlich beeinflusst. 
 
 Bei der temperaturabhängigen Sauerstoffpermeation zeigen alle Dotierungen ein ver-
gleichbares Verhalten. Die Absolutwerte des Sauerstoffflusses für Dotierkonzentrationen 
von 1 mol% und 3 mol% sind (im Rahmen der Messgenauigkeit) zu denen von reinem 
BSCF vergleichbar. Erst ab einer hinreichend hohen Temperatur (T > 950 °C) scheinen 
BSCF:3Ti und BSCF:3Nb den Sauerstofffluss im Vergleich zu reinem BSCF leicht zu  
erhöhen. Bei allen 10 mol% dotierten Materialsystemen wird die Permeation hingegen 
leicht gehemmt.  
 BSCF:10Y mindert den Absolutwert des Sauerstoffflusses von allen untersuchten Zusam-
mensetzungen am stärksten: um max. 25 % (bei 1000 °C) im Vergleich zu BSCF. 
 
 Der mittels Leitfähigkeitsrelaxation charakterisierte Sauerstofftransport bei Y-dotiertem 
BSCF ist abhängig von der Dotierkonzentration. Für BSCF:1Y zeigt sich bei 800 °C die 
höchste Sauerstoffdiffusion durch den Festkörper. Diese Konzentration führt jedoch zu 
keiner Stabilisierung des Diffusionskoeffizienten über der Zeit (vgl. Kapitel 4.3.4). 
 Mit 10 mol% Y kann diese Degradation unterbunden werden. BSCF:10Y weist zwar zu 
Beginn die geringste Sauerstoffdiffusion der BSCF:X-Reihe auf, diese übertrifft jedoch 
bereits nach ca. 70 h den Wert von undotiertem BSCF, dessen Diffusionskoeffizient auf-
grund der fortschreitenden Degradation mit der Zeit weiter absinkt. 
 Dieses Ergebnis zeigt das große Potential von BSCF:10Y im Hinblick auf Langzeitan-
wendungen in einem Temperaturfenster um 800 °C auf (etwa für Separationsmembranen 
im Kraftwerkbereich, wo Betriebsdauern im Bereich von bis zu 10000 h angestrebt sind). 
Durch 10 % B-Platz-Dotierung mit Yttrium scheint das thermische Stabilitätsfenster von 
BSCF von > 840 °C zu tieferen Betriebstemperaturen abgesenkt zu werden.  
 Bei 700 °C sinkt die Diffusion von BSCF:10Y nach 200 h zwar um den Faktor 1,2 ab;   
jedoch degradiert die Diffusion in reinem BSCF zeitgleich um mehr als eine Dekade. 
 
 Der Sauerstoff-Oberflächenaustausch von BSCF bei mittleren Temperaturen von 600 °C 
und 700 °C konnte durch das Aufbringen einer offen nanoporösen LSC-Funktionsschicht 
um den Faktor drei gesteigert werden. Grund hierfür ist die stark vergrößerte elektroche-
misch aktive Oberfläche; die zusätzliche Wirksamkeit von in der Literatur berichteten 
chemischen „hetero-interfaces“ ist denkbar, wurde hier jedoch nicht weiter untersucht. 
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4.5  Diskussion des Dotiereinflusses auf das BSCF-Materialsystem  
 
Das Primärziel dieser Arbeit, kubisches BSCF durch geschickt gewählte Dotierelemente (Y, Ti, 
Nb) mit B-Platz-Konzentrationen von 0…10 % hinsichtlich seiner Phasenzusammensetzung für 
einen Langzeitbetrieb z.B. als Sauerstoffseparationsmembran in einem Temperaturfenster von 
700…900 °C zu stabilisieren, konnte in weiten Teilen erreicht werden. 
Gitterparameter und thermische Ausdehnung reagierten in chemisch erwartbarer Weise auf die 
eingebrachte Dotierung (vgl. Kap. 4.2), die Reduktionsstabilität (untere Grenze: ca. 10
-12
 bar bei 
950 °C, vgl. Kap. 4.3.1.1) hingegen blieb im Rahmen der Messgenauigkeit unbeeinflusst (im Fal-
le des Y überprüft) und steht einer möglichen Anwendung als OTM nicht im Wege. Nach einem 
sorgfältigen Screening der durch Dotierung empfindlich beeinflussten Sintereigenschaften (Kap. 
4.1) wurden die BSCF:X-Materialzusammensetzungen zu dichten keramischen Festkörpern ver-
sintert, deren mikrostrukturelle Beschaffenheiten dotierunabhängig zueinander vergleichbar   
waren. An diesen konnten ausführliche Messreihen zu den elektrochemischen Eigenschaften von 
BSCF:X, dem Sauerstofftransport im Festkörper (Kap. 4.4) sowie den mikrostrukturellen und 
elektrischen Eigenschaften nach thermischen Langzeitbelastungen (Kap. 4.3) durchgeführt wer-
den, ohne durch merkliche Korngrößen- oder Porositätsschwankungen unerwünschte Querein-
flüsse dabei berücksichtigen zu müssen.  
Aus den Ergebnissen der Kapitel 4.3 (Stabilitätsuntersuchungen) und 4.4 (elektrische Eigen-
schaften und Sauerstofftransport) lässt sich das in Tab. 4.14 tabellarisch zusammengefasste Fazit 
zum Einfluss der in dieser Arbeit untersuchten B-Platz-Dotierstoffe (Y, Ti, Nb) auf das Material-
system BSCF ziehen. Alle Dotierelemente (Y, Ti, Nb) verringern die elektrische Leitfähigkeit 
von BSCF, ohne jedoch das thermische Aktivierungsverhalten oder das partialdruckabhängige 
Verhalten maßgeblich zu beeinflussen. Der Sauerstofftransport wird durch geringe Dotierkon-
zentrationen (1…3 mol-%) nur geringfügig beeinflusst, erst bei 10 mol% Dotierstoff sinken      
sowohl der erreichbare Sauerstofffluss (um max. 25 % für BSCF:10Y, vgl. Kap. 4.4.2), als auch 
der Sauerstoffdiffusionskoeffizient (Kap. 4.4.3) ab.  
Die thermische Stabilität betreffend, zeigt sich jedoch der erfolgreiche Einfluss der Dotierstoffe: 
Elektrische Langzeitstudien bei 700…800 °C in Luft weisen keine Veränderungen der Leitfähig-
keit für mit 10 mol% dotierten (Y bzw. Nb) BSCF-Systeme über einen Zeitraum von mehr als 
700 Stunden in situ auf (s. Kap. 4.3.3). Dieses deutliche Indiz auf eine Stabilisierung des BSCF-
Gitters wird gestützt durch mikrostrukturelle (REM-) Analysen. Letztere zeigen ein vergleichba-
res Verhalten von BSCF:10Nb und BSCF:10Ti mit einer deutlichen Verringerung, allerdings 
nicht vollständigen Unterdrückung der Fremdphasenanteile. Die mit Y dotierten BSCF-Kerami-
ken weisen mit Abstand die beste thermische Stabilität auf: bereits mit 3 mol% Y können in allen 
untersuchten Temperaturbereichen zwischen 600…1100 °C die meisten Fremdphasen komplett 
unterdrückt und die hexagonale Phase zumindest stark unterdrückt werden, so dass letztere nur an 
den Korngrenzen in geringer Menge nachgewiesen werden kann (vgl. Kap. 4.3.2.2). Die 
BSCF:10Y-Keramik zeigt die beste thermische Stabilität aller untersuchten                      
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BSCF:X-Materialsysteme und neigt ausschließlich in einem schmalen Temperaturfenster von 
760…700 °C zu einer – allerdings sehr geringen – Ausbildung der hexagonalen Phase.  
 
Dotierelement 
























 1 mol%   o o  o o + + o 
3 mol%   + + +  − o o o 




 1 mol%    o  − o   
3 mol%    +  − o   




 1 mol%    o  − o   
3 mol%    +  − o   
10 mol% + + + + + +  − − −   
 
  Verbesserung gegenüber BSCF    Verschlechterung gegenüber BSCF 
     
 gleichbleibend gegenüber BSCF   keine Daten 
Tab. 4.14: Zusammenfassung der Ergebnisse aus Kapitel 4.3 und 4.4. 
Aus der Korrelation von elektrischem Langzeitverhalten und der Mikrostruktur an thermisch    
gealterten Keramiken lässt sich schließen, dass ein ausgeprägter (perkolierender) hexagonaler 
Phasenanteil durchweg zu einer Erhöhung der elektronischen Gesamtleitfähigkeit führt, weitere 
Fremdphasen (plättchenartige Struktur und CoxOy-Ausscheidungen) hingegen nachteiligen Ein-
fluss haben. Aus einer zeitlichen Konstanz der Gesamtleitfähigkeit in Langzeitstudien kann daher 
mit einigem Recht auf eine (von Randeffekten abgesehene) Unterdrückung der hexagonalen  
Phase geschlossen werden.  
Ebenfalls festzuhalten bleibt aber, dass sich bei den thermischen Stabilitätsuntersuchungen deut-
liche Unterschiede zwischen den Ergebnissen aus Pulveranalysen (4.3.2.1) und den Mikrostruk-
turveränderungen im Inneren gesinterter Keramiken (4.3.2.2) ergaben. Dies ist sicher einerseits 
kinetisch bedingt, andererseits aber auch durch die unterschiedlich gewichteten Grenzflächen 
(Oberfläche bei Pulverproben hier um ca. Faktor 1600 größer). Ein hexagonaler Zweitphasen-
Anteil war nach Pulverauslagerungen (30 d bei 800 °C in Umgebungsluft) noch in allen 
BSCF:10X-Zusammensetzungen nachweisbar (mit Nb allerdings am geringsten: max. 1 % nach 
30 d). In jedem Fall sind solche Oberflächenphänomene aber für tatsächliche Anwendungen in 
einem Bauteil von großer Bedeutung – bei einer Membran können sie wegen des seriellen   
Sauerstofftransports durch Oberfläche und Festkörper empfindlich für eine Degradation des Flus-
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ses verantwortlich sein. Die in den Abbildungen 4.42 und 4.56 skizzierten Ergebnisse der Lang-
zeit-Permeation lassen Rückschlüsse darauf zu, dass die beobachtete (Rest-)Degradation tatsäch-
lich auf Oberflächenphänomene zurückzuführen sein dürfte. Zwar kann durch 10 mol-% Y die       
Degradation in der Langzeit-Sauerstoffpermeation der BSCF-Matrix bei 800 °C und 700 °C   
erheblich verringert werden; eine komplette Stabilisierung lässt sich aber auch mit BSCF:10Y, 
mutmaßlich aufgrund der angesprochenen Oberflächenveränderungen und einem geringen Anteil 
an hexagonaler Phase im Keramikinneren (nach fast 2000 h bei 800 °C), nicht realisieren. 
Hinsichtlich einer Verbesserung der Stabilität von BSCF im Kontakt mit kohlendioxidhaltigen 
Atmosphären konnte bei der CO2-Beaufschlagung für BSCF:10Ti und BSCF:10Nb zwar eine 
bessere CO2-Stabilität nachgewiesen werden im Vergleich zu reinem BSCF und BSCF:10Y, die 
Karbonatbildung, die – als explizites Oberflächenphänomen – einen empfindlichen Einfluss auf 
die Leistungsfähigkeit von BSCF unterhalb von ~ 800 °C besitzt (wo die jeweiligen Karbonate 
thermodynamisch stabil sind) kann aber weder vollständig noch in nennenswertem Ausmaß    
unterdrückt werden. Insofern scheint eine Anwendung von BSCF:X in einer Gasatmosphäre mit 
signifikantem CO2-Anteil, wie etwa eine OTM im Vier-End-Betrieb mit Rauchgasrückführung, 
derzeit undenkbar. Hier sind in jedem Fall weitergehende Studien nötig, ebenso im Hinblick auf 
weitere Kontaminanten (z.B. SOx) in der Gasphase.  
Die Ergebnisse zur Oberflächenaktivierung hingegen zeigen einen vielversprechenden Effekt. 
Durch den günstigen Einfluss einer nanoporösen (La,Sr)CoO3-δ-Funktionsschicht auf den Sauer-
stoff-Oberflächendurchtritt an BSCF-Substraten (Kap. 4.4.4) lässt sich der Austauschkoeffizient 
bei 600 °C und 700 °C um den Faktor drei steigern, was zum einen durch die stark vergrößerte 
aktive Oberfläche, die für die Austauschreaktion zur Verfügung steht, erklärbar ist. Ein zusätzli-
cher Einfluss durch in der Literatur berichtete katalytisch aktive „hetero-interfaces“ ist dabei 













Zusammenfassung und Ausblick 
 
 
Der Bedarf an reinem Sauerstoff besteht für eine Vielzahl von industriellen Prozessen. Durch den 
Einsatz von sauerstoffleitenden Hochtemperatur-Membranen in Kraftwerken ist es möglich, CO2 
abzuscheiden und somit separat zu speichern (CCS: CO2 Capture and Sequestration). Ein weit 
verbreitetes Verfahren in Kraftwerksprozessen stellt der „Oxyfuel-Prozess“ dar. Hierbei wird mit 
reinem Sauerstoff verbrannt, um Stickoxide und Stickstoff im Abgas zu vermeiden. Als Verbren-
nungsprodukte entstehen so im wesentlichen H2O, das sich durch Kondensation abscheiden lässt, 
und reines CO2. Hier kommt zum einen die Druckwechsel-Adsorption, vor allem aber das etab-
lierte Verfahren der kryogenen Luftzerlegung zum Einsatz, welche eine partielle Destillation von 
verflüssigtem Sauerstoff darstellt. Da dies jedoch sehr energieaufwändig ist, bietet der Einsatz 
von keramischen Hochtemperatur Membranen eine effiziente Alternative vor allem in der       
Anwendung für CO2-neutrale Kraftwerke. Zudem sind auch Membrankonzepte zur Bereitstellung 
von gasförmigem Sauerstoff für z.B. Membranreaktoren zur partiellen Oxidation bzw. oxidativen 
Kopplung von Methan oder für die Synthese höherer Kohlenwasserstoffe vielversprechend. Eine 
gasdichte, mischleitende Membran ist in der Lage den ambipolaren Sauerstofftransport durch den 
Festkörper ohne zusätzliche Aufbringung von Elektroden zu ermöglichen. Die Sauerstoffsepara-
tionsmembran bietet eine Selektivität von nahezu 100 % O2 aus einer Gasmischung von O2, N2 
und potentiellen Verunreinigungen wie z.B. CO2 und SOx. 
Ein äußerst vielversprechendes Membranmaterial sind mischleitende Perowskite. Diese können 
Sauerstoffionen über Fehlstellen im anionischen Subgitter leiten und die entstehende Ladungs-
verschiebung durch schnelle elektronische Transportprozesse ausgleichen. Speziell 
Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ (BSCF) zeichnet sich durch seine hohe Sauerstoffpermeation aus. Für den 
anwendungsrelevanten Temperaturbereich (700 °C ≤ T ≤ 900 °C) zeigten sich jedoch aus der 
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Literatur und aus Voruntersuchungen Instabilitäten in den elektrischen Eigenschaften und im 
Sauerstofftransport. Diese sind auf strukturelle Änderungen des kubischen Kristallgitters (Pha-
sentransformation) zurückzuführen, hauptsächlich bedingt durch eine Änderung der Cobalt-    
Valenz auf dem B-Platz infolge thermodynamischer Prozesse (Sauerstoffaustausch mit der     
Gasphase) und daraus resultierender Änderungen des Ionenradius. Dies führt zu einer Phasenum-
wandlung von kubischer zu hexagonaler Phase, was die Leistungsfähigkeit der Membran herab 
setzt. Hinzu kommen weitere Fremdphasen wie Kobaltoxid-Ausscheidungen, eine plättchenartige 
Phase sowie eine BCO-Phase. 
Zur Stabilisierung des Materialsystems wurde daher der B-Platz der perowskitischen Kristall-
struktur mit den Elementen Y, Ti und Nb dotiert, deren Neigung zur Valenzänderung weitaus 
geringer als die des Cobalts ist. Des Weiteren kann zur Leistungssteigerung einer dotierten 
BSCF-Membran eine elektrochemisch verbesserte Grenzfläche von Membran zur Gasatmosphäre 
geschaffen werden, wie etwa mittels einer La0,6Sr0,4CoO3-δ (LSC) Oberflächen-Nanostrukturie-
rung zur Begünstigung des Sauerstoffaustauschs mit der Umgebungsatmosphäre. 
Welche Auswirkungen diese Substitutionen (Dotierelement und -konzentration) auf die elektro-
chemischen Eigenschaften der mischleitenden HT-Membranen haben, ist ein Hauptbestandteil 
dieser Arbeit. Zudem sollte der Einfluss von nanoskaligen und/oder katalytisch aktiven        
Funktionsschichten auf die Leistungssteigerung einer Membran in Bezug auf den Sauerstoffober-
flächenaustausch und möglicher Grenzflächenveränderungen analysiert und bestimmt werden. 
Die Dotierungen Y, Ti und Nb wurden in die BSCF-Matrix phasenrein eingebracht (nur beim Nb 
waren Fremdphasen unvermeidbar) und wirkten bei den jeweils drei gewählten Dotierkonzentra-
tionen (1, 3, 10 %) sinterhemmend auf das Materialsystem BSCF. Der stärkste Einfluss zeigt sich 
für 10 % Y. Durch geeignete Wahl der Sinterbedingungen konnte für alle Dotierelemente eine 
ähnliche Porosität und Korngröße erreicht werden wie bei reinem BSCF. 
Der Einfluss der eingebrachten Dotierungen auf die Gitterkonstanten und die thermische Aus-
dehnung wurde untersucht: Mit 10 % Y zeigte sich sowohl in synth. Luft als auch in N2 die größ-
te Gitteraufweitung. Beim Ti-dotierten BSCF wird das Gitter mit steigender Dotierkonzentration 
systematisch zusammengezogen (synth. Luft und N2). Nb-dotiertes BSCF zeigte den geringsten 
Einfluss in beiden untersuchten Atmosphären, was u. a. durch eine nicht erreichte Nb-Löslichkeit 
im BSCF-Gitter begründet werden konnte. 
Stabilitätsuntersuchungen an dotiertem BSCF zeigten, dass bei den Y-dotierten Proben eine  
identische Reduktionsstabilität (pO2) im Vergleich zu undotiertem BSCF nachgewiesen werden 
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Bei der CO2-Beaufschlagung – ein sehr kritischer Punkt für das System BSCF – konnte für 10 % 
Ti und 10 % Nb eine bessere CO2-Stabilität nachgewiesen werden im Vergleich zu reinem BSCF 
und BSCF mit 10 % Y. Hierbei zeigte sich zum einen bei Ti und Nb, zum anderen bei BSCF und 
Y ein paarweise vergleichbares Verhalten. Zudem konnte die thermische Karbonatzerfallsgrenze 
für das BSCF-Materialsystem auf ~ 800 °C festgelegt werden. Hier kommt es zum einen,         
beschleunigt durch die CO2-haltige Atmosphäre, zur Bildung der hexagonalen Phase, zum ande-
ren konnte Ba3Co10O17 nachgewiesen werden. Unterhalb der 800 °C bildet sich SrxBa1-xCO3.  
Bei den thermischen Stabilitätsuntersuchungen zeigten sich deutliche Unterschiede zwischen 
Pulveranalysen (Oberflächenphänomene dominierend) und Mikrostrukturveränderungen im    
Keramikinneren. Bei den Pulverauslagerungen nach 30 d bei 800 °C zeigte das 10 % Nb-dotierte 
BSCF-Pulver den geringsten Anteil an hexagonaler Phase, gefolgt von 10 % Ti, 10 % Y und 
letztlich reinem BSCF. Die Fremdphasenanalysen an thermisch gealterten Keramiken zeigten ein 
vergleichbares Verhalten von BSCF mit 10 % Nb und 10 % Ti. Beide Dotierungen wiesen eine 
ähnlich starke Unterdrückung der hexagonalen Phase bei 800 °C auf. Die Ausbildung der plätt-
chenartigen Phase und der Cobaltoxid-Ausscheidungen konnte zwar verringert, aber nicht voll-
ständig unterbunden werden. Die mit Y dotierten BSCF-Keramiken zeigten mit Abstand die beste 
thermische Stabilität. Ab 3 % Y konnten sowohl die plättchenartige Struktur, als auch die Cobalt-
oxid-Ausscheidungen in allen untersuchten Temperaturbereichen, in denen die Proben thermisch 
ausgelagert worden waren (600…1100 °C), komplett unterdrückt werden. Die Ausbildung der 
hexagonalen Phase konnte für Temperaturen von 800 °C und darüber vermieden werden. Die 
BSCF-Keramik mit 10 % Y zeigte die beste thermische Stabilität und neigte ausschließlich in 
einem Temperaturbereich von 700…760 °C zu einer geringfügigen Ausbildung der hexagonalen 
Phase. 
Bei keiner der Dotierungen konnte ein merklicher Einfluss auf die elektrischen Leitfähigkeits-
mechanismen in Abhängigkeit von der Temperatur und vom Sauerstoffpartialdruck von BSCF 
nachgewiesen werden. Die Transportprozesse wurden durch Y, Ti und Nb nicht maßgeblich ver-
ändert (abgesehen von verringerten Absolutwerten der elektrischen Leitfähigkeit in Abhängigkeit 
von der Dotierkonzentration). 
Beim elektrischen Langzeitverhalten konnte für alle drei Dotierelemente eine Stabilisierung in 
Abhängigkeit von der Dotierkonzentration nachgewiesen werden. Bei 800 °C zeigten alle 10 % 
dotierten BSCF-Keramiken eine konstante elektrische Leitfähigkeit über mindestens 760 h. Bei 
700 °C konnte diese Stabilität bereits mit 3 % (Y und Nb) über einen Zeitraum von mindestens 
720 h erreicht werden. Zudem konnte ein Zusammenhang des elektrischen Langzeitverhaltens 
mit der Mikrostruktur an thermisch gealterten Keramiken identifiziert werden:  
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 Ist der Anteil der hexagonalen Phase im Material hoch, so steigt die elektrische            
Leitfähigkeit. 
 Halten sich hexagonale Phase und restliche Fremdphasen, wie die Plättchenstruktur und 
die Co3O4-Ausscheidungen, prozentual im Gleichgewicht, führt dies zu einer Degradation 
der elektrischen Leitfähigkeit. 
 Kann die Bildung der hexagonalen Phase komplett unterdrückt werden, so bleibt die 
elektrische Leitfähigkeit konstant über der Zeit. 
Bei der Langzeit-Sauerstoffpermeation konnte die Flussdegradation von BSCF bei 800 °C und 
700 °C durch 10 % Y erheblich verringert werden. Eine komplette Stabilisierung ließ sich aber 
auch mit 10 % Y-dotiertem BSCF, mutmaßlich aufgrund von Oberflächenveränderungen und 
einem vernachlässigbaren Anteil an hexagonaler Phase im Keramikinneren (nach fast 2000 h bei 
800 °C), nicht realisieren. 
Bei der Sauerstoffpermeation in Abhängigkeit von der Temperatur zeigten alle Dotierungen ein 
vergleichbares Verhalten. Die Absolutwerte der Dotierkonzentrationen 1 % und 3 % lagen im 
angegebenen Fehlerbereich von reinem BSCF. Erst ab einer hinreichend hohen Temperatur 
(T > 950 °C) schienen 3 % Ti und 3 % Nb den Sauerstofffluss in Vergleich zu BSCF zu erhöhen. 
Bei allen 10 % dotierten Materialsystemen wurde die Permeation leicht gehemmt. 10 % Y senkte 
den Sauerstofffluss am stärksten um max. 25 % (bei 1000 °C) im Vergleich zu BSCF.  
Der Sauerstofftransport bei Y-dotiertem BSCF ist ebenso abhängig von der Dotierkonzentration, 
wie durch ECR nachgewiesen werden konnte. Für 1 % Y zeigte sich bei 800 °C die höchste 
Sauerstoffdiffusion durch den Festkörper. Diese Konzentration führte jedoch zu keiner Stabilisie-
rung des Diffusionskoeffizienten über der Zeit. Mit 10 % Y konnte diese Degradation unterbun-
den werden. Hier zeigte sich bei 800 °C eine über 200 h nahezu konstante Sauerstoffdiffusion 
durch den Festkörper. Bei 700 °C wurde die Diffusion nach 200 h um den Faktor 1,2 gesenkt. 
Jedoch konnte durch 10 % Y-dotiertes BSCF nach 200 h eine um ca. eine Dekade erhöhte Sauer-
stoffdiffusion im Vergleich zu reinem BSCF erreicht werden. Die Leistungsfähigkeit von 10 % Y 
übersteigt die von BSCF bei 800 °C nach 70 h, bei 700 °C sogar schon nach 20 h. 
Der Sauerstoffeinbau konnte durch das Aufbringen einer nanoporösen LSC-Funktionsschicht um 
den Faktor drei für 600 °C und 700 °C gesteigert werden.  
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Ausblick 
Wie sich in Langzeit-Pulveranalysen (bis zu 30 d) an dotierten BSCF-Pulvern gezeigt hat, ist die 
Ausbildung der hexagonalen Phase sehr stark vom Dotierstoff abhängig: bei 10 % Ti und 10 % 
Nb ist sie deutlich verringert gegenüber 10 % Y. Die nicht vollständig unterdrückbare Langzeit-
degradation (bei 800 °C) der Sauerstoffpermeation an 10 % Y ist mutmaßlich auf diesen Ober-
/Grenzflächeneffekt zurückzuführen, da die Fremdphasenausbildung im Volumen weitestgehend 
unterdrückt ist. Zur weitergehenden Bewertung der Leistungsfähigkeit der Dotierungen wäre also 
eine Untersuchung der Sauerstoffpermeation über der Zeit (0…1000 h) auch an 10 % Ti- und 
10 % Nb-Keramiken von großer Bedeutung. Dazu wäre eine weitere Untersuchung der realen    
A- und B-Platz-Belegung der mit Ti- und Nb-dotierten BSCF-Systeme, etwa mit elektronenmik-
roskopischen Methoden (ALCHEMI), sinnvoll, um ein näheres Verständnis zur korrekten      
Materialstöchiometrie zu erlangen.  
Bezüglich der Wirksamkeit einer Erhöhung der Oberflächenkinetik durch LSC-Funktionsschich-
ten wäre ergänzend eine Untersuchung der (Langzeit-)Permeation an LSC-beschichtetem, stabili-
siertem BSCF im Temperaturbereich 600…700 °C (in dem mit der weitgehenden Erhaltung der 
Nanoporosität der Funktionsschicht zu rechnen ist) interessant.  
Des Weiteren wäre eine Realisierung einer (durch geeignete Dotierung) langzeitstabilen porös 
geträgerten BSCF-Membran z.B. in Rohrgeometrie denkbar. Durch die Dotierung des BSCF wird 
dessen Sinteraktivität je nach Dotierstoff und -konzentration hin zu höheren Temperaturen ver-
schoben; außerdem wird die Phasenstabilität des Materials wesentlich erhöht – unter weitgehen-
der Beibehaltung seiner thermischen und chemischen Ausdehnungseigenschaften sowie unter 
Gewährleistung der chemischen Kompatibilität zwischen Träger und Funktionsschicht. Somit 
wird eine Herstellung in Co-Sinterung von offenporösem Träger (durch Einbringung zusätzlicher 
Porenformer) und gasdichter, elektrochemisch aktiver Membran möglich und die Langzeitstabi-












Volumenanteile der Sekundärphasen in      
dotiertem und reinem BSCF 
 
 
Die in den folgenden Tabellen veröffentlichten Werte wurden von Virginia Wilde M. Sc., LEM, 
KIT bestimmt. 
Die thermische Alterung wurde an Keramiken durchgeführt. Die Proben zu den jeweiligen End-
temperaturen wurden alle zeitgleich im selben Ofen ausgelagert. Nach der thermischen Behand-
lung wurden die Keramiken in Wasser (RT) abgeschreckt. 
 1100 °C 880 °C 760 °C 
BSCF 
Hexagonal: 0 % 
Plättchenartig: 0 % 
CoO: 1,1 % 
Hexagonal: 0 % 
Plättchenartig:4,9 % 
Co3O4: 0 % 
Hexagonal: 19,7 % 
Plättchenartig: 4,7 % 
Co3O4: 1,3 % 
BSCF:1Y 
Hexagonal: 0 % 
Plättchenartig: 0 % 
CoO: 0,7 % 
Hexagonal: 0 % 
Plättchenartig: 2 % 
Co3O4: 0 % 
Hexagonal: 5,9 % 
Plättchenartig: 1,5 % 
Co3O4: 1,0 % 
BSCF:3Y 
Hexagonal: 0 % 
Plättchenartig: 0 % 
CoO: 0 % 
Hexagonal: 0 % 
Plättchenartig: 0 % 
Co3O4: 0 % 
Hexagonal: 1,3 % 
Plättchenartig: 0 % 
Co3O4: 0 % 
BSCF:10Y 
Hexagonal: 0 % 
Plättchenartig: 0 % 
CoO: 0 % 
Hexagonal: 0 % 
Plättchenartig: 0 % 
Co3O4: 0 % 
Hexagonal: 0,6 % 
Plättchenartig: 0 % 
Co3O4: 0 % 
Tab. A.1: Volumenanteile der verschiedenen Sekundärphasen in BSCF:Y (0…10 mol% Y). Alle 
Proben wurden zu Beginn 24 h bei 1100 °C ausgelagert und danach für weitere 10 d der entspre-





 1000 °C 800 °C 700 °C 600 °C 
BSCF 
Hex.: 0 % 
Plätt.: 0 % 
CoO: 1,8 % 
Hex.: 5,4 % 
Plätt.: 5,3 % 
Hex.: 12,8 % 
Plätt: 4,1 % 
Co3O4: 1,9 % 
Hex.: 9,8 % 
Plätt: 0,5 % 
Co3O4: 1,8 % 
BSCF:10Y 
Hex.: 0 % 
Plätt.: 0 % 
CoO: 0 % 
Hex.: 0 % 
Plätt.: 0 % 
Co3O4: 0 % 
Hex.: 0,7 % 
Plätt.: 0 % 
Co3O4: 0 % 
Hex.: 0,2 % 
Plätt.: 0 % 
Co3O4: 0 % 
BSCF:10Ti 
Hex.: 0 % 
Plätt.: 0 % 
CoO: 1,4 % 
Hex.: 0 % 
Plätt./Co3O4: 3,1 % 
Hex.: 0,5 % 
Plätt.: 0,5 % 
Co3O4: 1,3 % 
Hex.: 0,1 % 
Plätt.: 0,1 % 
Co3O4: 3,1 % 
BSCF:10Nb 
Hex.: 0 % 
Plätt.: 0 % 
CoO: 0,7 % 
Nb-reich: 0,5 % 
Hex.: 0 % 
Plätt./Co3O4: 2,6 % 
Nb-reich: 0,5 % 
Hex.: 0,6 % 
Plätt.: 0,4 % 
Co3O4: 0,9 % 
Nb-reich: 0,7 % 
Hex.: 0,5 % 
Plätt.: 0,1 % 
Co3O4: 0,7 % 
Nb-reich: 
1,1 % 
Tab. A.2: Volumenanteile der verschiedenen Sekundärphasen in 10 mol% dotiertem BSCF (Y, Ti, 
Nb) im Vergleich zu reinem BSCF. Alle Proben wurden zu Beginn 24 h bei 1000 °C ausgelagert 
und danach für weitere 10 d der entsprechenden Endtemperatur (800 °C …600 °C) ausgesetzt.  
Die Werte aus Tabelle A.1 wurden in Abbildung 4.31 und 4.34 graphisch dargestellt. Die Gra-
phen 4.33 sowie 4.34 aus Kapitel 4 beruhen auf den Werten aus Tabelle A.2. 
 
  








Bestimmung von thermischen                




Die Bestimmung der Absolutwerte ist stark von der thermischen Vorbehandlung und dem        
gewählten Messskript (Temperaturbereich, Haltezeiten, Heizrate) abhängig. Zudem muss je nach 
Temperatur und Atmosphäre eine gewisse Äquilibrierungszeit eingehalten werden, in der sich die 
Proben ausgleichen können, wie Voruntersuchungen aus [20] belegen. Diese Äquilibrierungszei-
ten steigen stark unterhalb von 700 °C an und liegen bei 600 °C bei ca. 50 h (siehe hierzu Tabelle 
3.8, Kapitel 3). In Anbetracht dieser Voraussetzungen muss der Vergleich zu Literaturwerten 
sorgfältig vergleichen und überprüft werden. 
Abbildung B.1 zeigt die el. Leitfähigkeit der unterschiedlich Y-dotierten BSCF-Keramiken wäh-
rend des Aufheiz- und Abkühlvorgangs (RT…900 °C…RT) mit einer Heizrate von 2 K/min und 
einer Haltezeit von 2 h bei 900 °C. 
Hier wird deutlich, dass sich die Aufheizkurve stark von der Abkühlkurve unterscheidet, was 
durch thermodynamische Veränderungen in der Sauerstoffstöchiometrie begründet werden kann.  
Zudem zeigt sich hier schon ein unterschiedliches Verhalten der Y-dotierten Keramiken im    
Vergleich zu BSCF. Je höher die Dotierkonzentration, desto langsamer wird die Leitfähigkeits-
änderung im System. So zeigt BSCF:10Y kaum eine Veränderung der el. Leitfähigkeit bei Auf-
heiz- und Abkühlkurve, reines BSCF hingehen zeigt große Unterscheide auf und steigt mit     
zunehmender Haltezeit merklich an. Deutlicher wird dies in Abbildung B.2. Hier sind die el. Leit-
fähigkeitswerte der Abkühlkurven der 1…10 mol% Y-dotierten im Vergleich zu Absolutwerten        
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ermittelt durch Einhaltung von Haltezeiten bei den entsprechenden Temperaturen aufgezeigt. Zur 
Verdeutlichung des starken Einflusses der Haltezeiten wurde zusätzlich die Aufheiz- und         
Abkühlkurve von B-BSCF-381 hinzugefügt. Eine Auflistung der jeweiligen Äquilibrierungszei-
ten ist in Kapitel 3.3.2.1, Tabelle 3.8 hinterlegt. 































Abb. B.1: Elektrische Leitfähigkeitswerte in Abhängigkeit von der Temperatur (Aufheiz- und    
Abkühlkurven), vermessen im LF1 ohne Haltezeiten (2 K/min auf 900 °C, 2h, 2 K/min auf RT).
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Abb. B.2: Elektrische Leitfähigkeit in Abhängigkeit von der Temperatur der BSCF:Y-Reihe im 
Vergleich zu BSCF und Literaturwerten.  
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Die Äquilibrierungszeiten zeigen bei BSCF den größten Einfluss auf die Bestimmung der Abso-
lutwerte der elektrischen Leitfähigkeit. Dies verdeutlicht noch einmal die schwierige Vergleich-
barkeit der ermittelten Werte mit in der Literatur veröffentlichten Werten. Hinzu kommt die 
schlechte Gegenüberstellung der hieraus bestimmten Aktivierungsenergien, die somit stark vom 

















Die Wechselwirkungen, die zwischen dem BSCF/BSCF:10Y-Substrat und der LSC-Funktions-
schicht ablaufen gilt es zu untersuchen und zu verstehen. In Anhang E wird das Grenzschichtver-
halten der realen beschichteten Keramiken in einem Temperaturbereich von 600…800 °C       
untersucht. Da sich eine röntgendiffraktometrische Untersuchung einer sehr dünnen, nanoskali-
gen Funktionsschicht aufgrund der geringen Auflösung des XRDs als sehr schwierig erweist, 
wurden Voruntersuchungen an Pulvermischungen durchgeführt um die chemische Stabilität zwi-
schen BSCF:10Y und LSC zu analysieren. Hierdurch wird quasi künstlich eine sehr große Grenz-
fläche geschaffen. Die hier gezeigten Ergebnisse sind auch in [154] im Detail nachzulesen. 
Die Pulver wurden standardmäßig am IAM-WET hergestellt (siehe hierzu Kapitel 3.1.1). Die 
Pulvermischung aus P-BSCF:10Y-37 und P-LSC (La0,6Sr0,4Co1,05O3-δ) wurde im Massenverhält-
nis 1:1 gemischt. Die Partikelgrößen waren mit ca. 2 µm (P-BSCF:10Y-37) und 1,8 µm (P-LSC) 
schon gut aufeinander angepasst, sodass von einer weitestgehend homogenen Partikelgrößenver-
teilung ausgegangen werden konnte. Zur weiteren Analyse im XRD wurden aus der homogeni-
sierten Pulvermischung ein Grünling in Form einer kleinen Tablette (siehe hierzu Tabelle 3.2) 
hergestellt und mit Hilfe der Parallelstrahl-Diffraktometrie in der Hochtemperaturkammer       
vermessen (siehe hierzu auch Kapitel 3.2.4.1). Abbildung C.1 zeigt das Diffraktogramm dieser 
Probe nach der Herstellung (as prepared). 
Wie zu erwarten war, zeigen sich hier ausschließlich die kubischen Peaks der Perowskite 
BSCF:10Y und LSC, die sich deutlich voneinander trennen lassen. 
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Abb. C.1: Diffraktogramm der 1:1 Pulvermischung aus BSCF:10Y und LSC (as prepared), ver-
messen bei RT in Umgebungsluft. 
Für die Untersuchung der Grenzfläche wurde die Tablette in der HT-Kammer des XRD mit 
5 K/min auf 900 °C aufgeheizt und hier unterschiedlichen Zeitintervallen in Umgebungsluft aus-
gesetzt. Zwischen jeder hier gezeigten Messung wurde die HT-Kammer immer wieder auf RT 
heruntergefahren und dann das Diffraktogramm aufgenommen, um eine dauerhafte Belastung der 
HT-Kammer bei 900 °C zu vermeiden. Die Diffraktogramme der thermisch gealterten Probe (von 
0…664 h) sind in Abbildung C.2 dargestellt. 
Schon nach 24 h bildet sich ein deutlicher zusätzlicher Perowskit (rhomboedrisch) mit der Stö-
chiometrie La0,3Sr0,7FeO3-δ (LSF) aus, der über der Zeit stark dominiert. Abbildung C.3 verdeut-
licht noch einmal die zeitliche Entwicklung der Hauptpeaks in einem Winkelbereich von 
30,9…33,5 °.  
In Abhängigkeit von der Zeit kommt es zu einer starken Peakverschiebung des kubischen 
BSCF:10Y-Hauptpeaks hin zu kleineren Winkeln, was auf eine Gitteraufweitung schließen lässt. 
Zudem wächst der Hauptpeak der LSF-Phase stark an, was mit einem Zusammenziehen des Git-
ters einhergeht. Der LSC-Hauptpeak verliert ausschließlich an Intensität und erfährt nahezu keine 
Gitterveränderung. Demzufolge wird aus dem BSCF:10Y Eisen ausgebaut, was in einer Verrin-
gerung der Intensität und einer Aufweitung des kubischen Gitters resultiert [121]. Der LSC-
Perowskit bildet sich zurück und es findet aufgrund der sich neu bildenden LSF-Phase eine      
Fe-Interdiffusion zwischen BSCF:10Y und LSC statt. Die unterschiedlichen Peaklagen und    
Intensitäten des Referenzdiffraktogramms (as prepared, t = 0 h) im Vergleich zu dem nach 24 h 
bei 900 °C bei RT aufgenommenen Spektrums lässt sich auf die Sauerstoffnichtstöchiometrie des 
Gitters zurückführen. Der Vergleich der Peakintensitäten der drei Hauptphasen in Abhängigkeit 
der Zeit bei 900 °C ist in Abbildung C.4 zusammengefasst. 
 C WECHSELWIRKUNGEN VON BSCF:10Y- UND LSC-PULVERPROBEN 
 169 
 
Abb. C.2: XRD-Analyse an der BSCF:10Y/LSC-Pulvermischung bei 900 °C in Abhängigkeit von 
der Zeit (bis 664 h), vermessen bei RT in Umgebungsluft. 
 
 
Abb. C.3: Zeitliche Entwicklung der Hauptpeaks bei einer thermischen Auslagerung bei 900 °C 
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Abb. C.4: Vergleich der Intensitäten der Hauptpeaks der unterschiedlichen Phasen in Abhängig-
keit von der Zeit bei thermischer Alterung bei 900 °C. 
Zusätzlich zu dem sich neu bildenden LSF-Perowskiten bei 900 °C konnte eine hexagonale Phase 
des LSC bei 900 °C nach 664 h nachgewiesen werden was in Abbildung C.5 verdeutlicht wird. 
 
20 25 30 35 40 45 50 55 60 65 70 75 80
2  / °
 Intensität [CPS]
 BSCF:10Y/LSC Pulvermischung
        nach 664 h @ 900 °C
        P-BSCF:10Y-37
        P-LSC (kubisch)
La0,6Sr0,4Co1,05O3- (hexagonal)
        La0,3Sr0,7FeO3-
 
Abb. C.5: Phasenidentifikation an der BSCF:10Y/LSC-Pulvermischung (1:1) nach einer thermi-
schen Alterung bei 900 °C für 664 h, vermessen bei RT in Umgebungsluft.  
Nach den 664 h in Umgebungsluft bei 900 °C zeigt sich auch hier deutlich das aufgeweitete Git-
ter des kubischen BSCF:10Y (Vergleich Peaklage mit Abbildung C.1). Die LSC-Peaks bleiben 
konstant. Zusätzlich zu den hier gezeigten Ergebnissen wurden auch thermische Alterungen an 
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BSCF/LSC-Pulvermischungen bei Temperaturen von 700, 800 und 900 °C für jeweils 10 h und 
100 h in Umgebungsluft durchgeführt. Diese Proben wurden in Gegensatz zu den hier gezeigten 
Analysen im externen Ofen ausgelagert (siehe hierzu Kapitel 3.1.5) und anschließend bei RT im 
XRD vermessen. Auch hier bildete sich ein deutlicher LSF-Perowskit bei 900 °C aus. Bei den 
niedrigeren Temperaturen war die Peakintensität aber weitaus schwächer, aufgrund der tempera-
turbedingten gehemmten Ausbildungskinetik. Anders als bei der BSCF:10Y/LSC-Pulvermi-
schung wurde der kubische BSCF-Hauptpeak aufgrund der sich neu ausbildenden Phase hier 
stark dezimiert. Zusätzlich zeigten sich bei 800 °C und 700 °C die typischen Peaks der hexagona-
















Die Beschichtungsverfahren werden im Detail in Kapitel 3.1.3 erläutert. Zur Bestimmung der 
Grenzflächenreaktionen wurden schleuderbeschichtete Tabletten untersucht (siehe Anhang E). 
Zur Bestimmung der Oberflächenaustauschkoeffizienten in Kapitel 4.4.4 wurden tauchbeschich-
tete quadratische Keramiken verwendet um eine definierte elektrische Leitfähigkeitsmessung an 
unbeschichteten Referenzproben durchführen zu können und diese dann erneut nach Durchfüh-
rung der LSC-Beschichtung zu vermessen und die erneut ermittelten k
δ
-Werte direkt miteinander 





Die prinzipiellen Beschichtungsparameter wurden ausführlich in [24] identifiziert. Hayd        
verwendete in seiner Arbeit Ce0,9Gd0,1O1,95 (CGO) Substrate, welche eine andere Oberflächenbe-
schaffenheit aufwiesen als die BSCF-basierten Substrate. Aus diesem Grunde mussten die Be-
schichtungsbedingungen für dieses System neu identifiziert werden. Die Herstellungsparameter 
der entsprechenden Beschichtungsversuche sind in Tabelle D.1 aufgeführt. Alle Schleuderbe-
schichtungen wurden im Reinraum durchgeführt. 
In Abbildung D.1 bis Abbildung D.3 sind die systematischen Ergebnisse der Beschichtungsver-
suche aufgeführt. Bei dem ersten Beschichtungsversuch wurde das Sol noch per Hand aufge-
bracht und anschließend dem Schleuderprozess unterzogen um überschüssiges Sol aufzutragen. 
Hierbei zeigte sich eine Schichtdicke von ca. 500 nm. Die Oberfläche war aufgrund der zu hohen 
Solmenge stark rissbehaftet. Zudem kam es vereinzelt zum Abplatzen der Funktionsschicht. Die 
erforderliche Adhäsion konnte somit nicht gewährleistet werden.  
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Tab. D.1: Versuchsdurchführung zur Identifizierung der optimalen Beschichtungsbedingungen 
per Schleuderbeschichtung. 





Abb. D.1: REM-Analysen der B-BSCF10Y/LSC-567 a) vom Bruch und b) der Oberfläche einer 
schleuderbeschichteten kleinen Tablette (links eine REM-Aufnahme mit dem SE2-Detektor,  
rechts mit dem InLens Detektor). Das Sol wurde hierbei vor dem Spin-Coating Prozess per Hand 
aufgetragen. 
Die Solmenge wurde daraufhin auf 9 µl begrenzt und während des Spin-Coating Prozesses auf-
getropft. Die resultierende Schichtdicke wurde daraufhin auf 100 nm herabgesetzt. Es konnte 









Abb. D.2: REM-Analysen der B-BSCF:1Y/LSC-608 a) vom Bruch und b) der Oberfläche einer 
schleuderbeschichteten kleinen Tablette (links eine REM-Aufnahme mit dem SE2-Detektor, rechts 
mit dem InLens Detektor). Das Sol wurde hierbei mit einer definierten Solmenge von 9 µl beim 
Rotationsprozess aufgetragen. 
Die letzte mikrostrukturelle Untersuchung (Abbildung D.3) zeigt eine zweifach beschichtete  
Probe. Diese wies die gewünschten Funktionsschichtparameter auf. Die Schichtdicke betrug 
130…150 nm mit einer Partikelgröße von ca. 10…30 nm und einer Porosität von 30 %. Die hier 
ermittelten Herstellungsparameter wurden bei den Untersuchungen des Grenzschichtverhaltens 
(Anhang E) verwendet (ausschließlich die Solmenge wurde auf 15 µl erhöht). 
  





Abb. D.3: REM-Analysen der B-BSCF:1Y/LSC-606 a) vom Bruch und b) der Oberfläche        
einer schleuderbeschichteten kleinen Tablette. Das Sol wurde hierbei mit einer definierten     







Abbildung D.4 zeigt exemplarisch eine, wie in Kapitel 3.1.3 beschrieben, tauchbeschichtete 
quadratische Keramik, deren k
δ
-Werte in Kapitel 4.4.4 ermittelt wurden. Die BSCF-Substratdicke 
belief sich auf ca. 400 µm. Der Bruch in a) zeigt eine gute Haftung der nanoporösen LSC-Schicht 
auf dem Substrat. Die LSC Partikelgröße beträgt ~20 nm mit einer Schichtdicke zwischen 
100 nm (in der Mitte der Probe) und 500 nm (am Rand der Probe), was durch den Tauchbe-
schichtungsprozess bedingt ist. Die Porosität der LSC-Funktionsschicht wird mit ca. 30 %, iden-
tisch zu [26], angegeben. In Abbildung D.4 b) ist die Oberfläche aus der Mitte der Probe zu      
sehen. Hier zeigt sich eine homogen beschichtete Oberfläche ohne Löcher oder Risse. Nur eine 
geringe Anzahl von Zweitphasen lassen sich auf der Oberfläche erkennen. Hierbei handelt es sich 
vermutlich um Kobaltoxid-Ausscheidungen, die auch schon bei Hayd et al. identifiziert werden 
konnten [26]. Am Rande der Probe zeigten sich jedoch eine geringe Anzahl von Rissen in der 
LSC-Beschichtung aufgrund der wesentlich höheren Schichtdicke am Probenrand. Dies wird     
jedoch kaum Einfluss auf die Bestimmung der Oberflächenaustauschkoeffizienten haben, da es 
sich hier um vier-punkt-kontaktierte Proben handelt, deren maßgebliche Oberfläche in der Pro-
benmitte liegt.  
 a)  b) 
Abb. D.4: REM-Analysen der tauchbeschichteten B-BSCF/LSC-421 a) vom Bruch und b) der 
Oberfläche [215].  
 
  








Grenzschichtverhalten von  




Das Grenzschichtverhalten von LSC-beschichteten BSCF- und BSCF:10Y-Substraten wurde an 
thermisch gealterten und ungealterten (Referenzprobe, „as prepared“) Proben analysiert. Bei der 
thermischen Alterung wurden die jeweiligen Proben einer Temperatur von 600…800 °C für ca. 
100 h ausgesetzt und anschließend abgeschreckt (in Wasser, RT). Die Probenpräparation ist in 
Kapitel 3.1.3 bzw. 3.1.4.3 im Detail beschrieben. Alle hier gezeigten Elementanalysen wurden 
von Virginia Wilde M. Sc. (KIT, LEM) durchgeführt.  
Die Herstellungsparameter zum Beschichtungsverfahren finden sich in Anhang D, Tabelle D.1. 
Abbildung E.1 zeigt den Vergleich der LSC-beschichteten keramischen BSCF-Substrate (links) 
im Vergleich zu den beschichteten BSCF:10Y-Substraten (rechts). Hier wurden sowohl die Refe-
renzproben (1. Zeile), als auch die unterschiedlich thermisch gealterten Proben (600…800 °C, 
Zeile 2…4) analysiert.  
Auffällig hier ist der starke Anstieg der Co-Konzentration zwischen Substrat und Funktions-
schicht explizit bei den Referenzproben. Grund hierfür ist die zusätzliche Temperung, die speziell 
für diese Proben durchgeführt wurde, um eine möglichst glatte Substratoberfläche zu generieren. 
Dieser Temperschritt wurde ausschließlich bei den Proben aus Abbildung E.1 durchgeführt. Die 
Proben aus Anhang D sowie Kapitel 4.4.4, wurden ohne diese zusätzliche thermische Behand-
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Abb. E.1: EDXS Elementanalyse (Linienscan) von LSC-beschichteten keramischen Substraten 
aus a), c), e), g) BSCF und b), d), f), h) BSCF:10Y nach zum Teil thermischer Alterung. Abbil-
dung a) und b) zeigen die Proben direkt nach der Herstellung (Referenzproben, „as prepared“). 
Die Proben c) bis h) wurden thermisch für jeweils 100 h gealtert (in Umgebungsluft im externen 
Ofen) und danach abgeschreckt. c) und d) zeigen die Alterung bei 600 °C, e) und f) bei 700 °C 
und g) und h) bei 800 °C. Alle hier gezeigten Elementanalysen wurden von Virginia Wilde M. Sc. 
(KIT, LEM) durchgeführt.  
Aus der Dissertation von Meffert [148] geht eindeutig hervor, dass eine Herstellung ohne eine 
zusätzliche Temperung für einen klaren Übergang der Co-Konzentration an der Grenzfläche 
LSC/BSCF:10Y sorgt. Der starke Anstieg der Co-Konzentration lässt sich auf die sich bildenden 
Co3O4-Ausscheidungen, wie auch schon ausführlich in Kapitel 4.3.2.2 erläutert, zurückführen. 
Hier zeigten sich zwar im Probenvolumen bei BSCF:10Y keinerlei Co3O4-Ausscheidungen,      
jedoch konnten an thermisch gealterten Tabletten für Permeationsmessungen kleinste Fremdpha-
sen an der Oberfläche nachgewiesen werden (siehe hierzu Kapitel 4.3.3.2.2, Abbildung 4.48). Mit 
zunehmender Temperatur wird die Co-Anreicherung immer geringer, was sich auf die Eigen-
schaft des Co sich aus dem Material auszuscheiden zurückzuführen ist. Ab 700 °C verschwindet 
der Co-Peak bei BSCF komplett nach 100 h, bei BSCF:10Y liegt ein homogener Übergang      
bereits bei 600 °C nach 100 h vor. Auch in der Literatur finden sich Nachweise bzgl. Co3O4-  
Ausscheidungen in Sol-Gel [217-219] als auch in Pyrolyse Herstellungsprozessen [23]. 
Die Stöchiometrie bleibt sowohl bei der LSC-Funktionsschicht als auch bei den Substraten BSCF 
und BSCF:10Y nahezu konstant. Sehr schön bei diesen Analysen zu erkennen ist die geringere 
Co-Konzentration bei den BSCF:10Y-Substraten, was auf die hauptsächliche Substituierung des 
Co durch Y zurückzuführen ist. Hier zeigen sich durchgängig ca. 35 at% Co bei BSCF:10Y im 
Vergleich zu den BSCF-Substraten mit ca. 40 at% Co. Erst bei 800 °C nach 100 h findet eine 
leichte Interdiffusion zwischen La, Ba und Fe statt. Dies lässt sich sehr gut mit den Ergebnissen 
der chemischen Stabilität an der Pulvermischung aus Anhang C vereinbaren. Zudem wird die  
Co-Konzentration in der LSC-Schicht geringer, was auf einen Austausch des Kobalts mit der 
Atmosphäre spricht [25]. Eine generelle Verringerung des Co-Anteils in der LSC-
Funktionsschicht aufgrund von Co-Ausscheidungen fördert die Bildung der katalytisch wirken-
den Zweitphase (La,Sr)2-xCo1+xO4±δ (LSCRP), auch Ruddlesden-Popper-Phase genannt [220;221]. 
Eine solche Phasenbildung konnte bei den hier durchgeführten Untersuchungen jedoch nicht 
identifiziert werden. 
Mit zunehmender Auslagerungstemperatur lässt sich auch eine Vergrößerung des Grenzflächen-
bereiches wahrnehmen. Findet der stöchiometrischer Übergang von LSC zu BSCF bei der Refe-
renzprobe in einem Bereich von ~20 nm statt, so erhöht sich diese Übergangszone bei der bei 
800 °C für 100 h ausgelagerten Probe auf ~40 nm. Gleiches Verhalten zeigt sich bei dem Über-
gang von LSC zu BSCF:10Y. Hier weist die Referenzprobe eine ~15 nm breite Übergangszone 
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auf bis hin zu ~35 nm für die für 100 h bei 800 °C ausgelagerte Probe. Dies lässt auf eine weiter-
gehende Interdiffusion vornehmlich für La, Ba und Fe über der Zeit und in Abhängigkeit von der 
Temperatur schließen.  
Zusammenfassend muss auf eine zusätzliche Temperung zum Glätten der Substratoberfläche 
beim künftigen Herstellungsprozess verzichtet werden. Die erforderliche Adhäsion ist, wie im 
vorrangehenden Kapitel erläutert, auch ohne thermische Vorbehandlung gegeben. Zudem finden, 
Interdiffusionsprozesse (La ↔ Ba, Fe) auch an der Grenzfläche der keramischen Proben statt, 
welche durch eine höhere Alterungstemperatur beschleunigt werden.  
 
  











F.1  Pulverproben 
Die unterschiedlichen Kalzinier-Routen I und II finden sich im Detail in Kapitel 3.1.1, bzw. 
in Tabelle 3.1. Bei den mit A und B unterschiedenen Pulverchargen wurde der Ansatz hal -






D50 / µm 
Ab-
bildung 
P-BSCF-36 Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ II 2,0 
4.8, 4.9, 
4.10 
P-BSCF:10Y-37 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ II 1,97 
4.8, 
C.1-C.5 
P-BSCF:3Y-38 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,97Y0,03O3-δ II 2,0 
3.2, 4.8, 
4.12 
P-BSCF:1Y-39 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,99Y0,01O3-δ II 2,1 
3.2, 4.8 
a), 4.12 
P-BSCF-40 Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ II 1,9 
3.2, 3.3; 
4.12 




P-BSCF:1Y-46 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,99Y0,01O3-δ II 2,2 4.8 b) 
P-BSCF-48 Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ I 2,0 3.3 




P-BSCF:10Y-52 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ II 2,0 
4.11, 4.17, 
4.18, 4.28 
     




































I 3,0 3.2, 4.28 
P-BSCF:10Ti-59 
A 
(Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Ti0,10O3-δ II 2,2 3.2 
P-BSCF:10Ti-59 
B 
(Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Ti0,10O3-δ I 2,5 3.2 
P-BSCF:1Ti-60 
A 
(Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,99Ti0,01O3-δ II 2,7 3.2, 4.9 
P-BSCF:1Ti-60 
B 
(Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,99Ti0,01O3-δ I 2,7 3.2, 4.9 
P-BSCF:3Ti-61 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,97Ti0,03O3-δ II 2,7 3.2, 4.9 
P-BSCF:1Nb-62 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,99Nb0,01O3-δ II 2,7 3.2, 4.10 
P-BSCF:3Nb-63 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,97Nb0,03O3-δ II 2,7 3.2, 4.10 
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F.2  Gesinterte Keramiken 
Die in dieser Arbeit verwendeten gesinterten Keramiken sind auf den folgenden Seiten auf -
gelistet. Zu beachten ist die doppelseitige Auflistung.  
Bei den mit A bzw. B gekennzeichneten Proben handelt es sich um nach der Sinterung hal-
bierte Proben. Die Parameter zur Herstellung der Grünkörper, wie z. B. die Pulvereinwaage 
und die Verpressung finden sich in Tabelle 3.2, Kapitel 3. Das Politurverfahren zur Oberflä -
chenbehandlung findet sich in Tabelle 3.4.  










B-BSCF:10Y-332 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ 2,0 ~ 17,5 x 6 x 2 mm
3
 
B-BSCF:10Y-334 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ 2,0 ~ 17,5 x 6 x 2 mm
3
 
B-BSCF:10Y-345 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ 2,0 ~ 17,5 x 6 x 2 mm
3 
B-BSCF:10Y-347 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ 2,0 




B-BSCF:10Y-348 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ 2,0 




B-BSCF:1Y-358 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,99Y0,01O3-δ 2,1 ~ 17,5 x 6 x 2 mm
3 
B-BSCF:1Y-359 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,99Y0,01O3-δ 2,1 ~ 17,5 x 6 x 2 mm
3 
B-BSCF:1Y-360 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,99Y0,01O3-δ 2,1 ~ 17,5 x 6 x 2 mm
3 
B-BSCF:3Y-361 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,97Y0,03O3-δ 2,1 ~ 17,5 x 6 x 2 mm
3 
B-BSCF:3Y-362 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,97Y0,03O3-δ 2,1 ~ 17,5 x 6 x 2 mm
3 
B-BSCF:3Y-363 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,97Y0,03O3-δ 2,1 ~ 17,5 x 6 x 2 mm
3 
B-BSCF:1Y-364 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,99Y0,01O3-δ 2,1 ~ 17,5 x 6 x 2 mm
3
 































59,4 90,1 5 K/min, 1150 °C, 12 h 10…20 
Pt-kontaktiert, 
σf(T): 




58,1 91,9 5 K/min, 1150 °C, 12 h 10…20 
Pt-kontaktiert, 
σf(T, t): 
900 °C, 100 h, 
800 °C, 1075 h, 
























































B-BSCF:1Y-374 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,99Y0,01O3-δ 2,1 




B-BSCF:3Y-376 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,97Y0,03O3-δ 2,1 




B-BSCF:3Y-377 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,97Y0,03O3-δ 2,1 




B-BSCF:1Y-379 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,99Y0,01O3-δ 2,1 
16,0 x 5,5 x 1,8 
mm
3 
B-BSCF-381 Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ 1,7 
15,8 x 5,4 x 1,8 
mm
3 
B-BSCF-382 Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ 1,7 




B-BSCF:10Y-390 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ 2,0 




B-BSCF:1Y-397 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,99Y0,01O3-δ 2,1 Ø 14,8 x 0,7 mm
2
 
B-BSCF:3Y-400 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,97Y0,03O3-δ 2,1 Ø 14,7 x 0,8 mm
2 
B-BSCF:10Y-404 B (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ 2,0 
~ 17,5 x 6 x 2 
mm
3 
B-BSCF:10Y-405 B (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ 2,0 
~ 17,5 x 6 x 2 
mm
3 
B-BSCF:10Y-406 B (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ 2,0 

















59,1 95,1 5 K/min, 1100 °C, 12 h 10…20 
Pt-kontaktiert, 
σf(T, t): 
900 °C, 100 h, 
800 °C, 1075 h, 




59,7 95,9 5 K/min, 1150 °C, 12 h - 
Pt-kontaktiert, 
σf(T): 




60,6 96,2 5 K/min, 1150 °C, 12 h - 
Pt-kontaktiert, 
σf(T, t): 
900 °C, 100 h, 
800 °C, 1075 h, 




60,4 95,8 5 K/min, 1100 °C, 12 h 10…20 
Pt-kontaktiert, 
σf(T): 




58,6 96,4 5 K/min, 1050 °C, 12 h 7 
Pt-kontaktiert, 
σf(T): 


































1 K/min, 500 °C, 1 h, 







1 K/min, 500 °C, 1 h, 


















B-BSCF:10Y-407 B (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ 2,0 ~ 17,5 x 6 x 2 mm
3
 
B-BSCF:10Y-408 B (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ 2,0 ~ 17,5 x 6 x 2 mm
3
 
B-BSCF:10Y-410 B (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ 2,0 ~ 17,5 x 6 x 2 mm
3 
B-BSCF-421 Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ 1,7 
17,5 x 5,9 x 0,4 
mm
3 
B-BSCF-440 Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ 1,7 




B-BSCF:10Y-452 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ 1,9 Ø 17,1 x 1,0 mm
2
 
B-BSCF:10Y-453 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ 1,9 Ø 17,1 x 1,3 mm
2
 
B-BSCF-458 Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ 1,7 




B-BSCF-461 Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ 2,0 Ø 12,5 x 1,5 mm
2
 
B-BSCF:3Y-464 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,97Y0,03O3-δ 2,0 Ø 12,8 x 1,2 mm
2
 
B-BSCF:1Y-476 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,99Y0,01O3-δ 2,1 Ø 13,0 x 1,1 mm
2
 
B-BSCF-506 A Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ 1,9 17,5 x 6 x 1 mm
3 
B-BSCF-506 B Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ 1,9 17,5 x 6 x 1 mm
3 













1 K/min, 500 °C, 1 h, 







1 K/min, 500 °C, 1 h, 







1 K/min, 500 °C, 1 h, 







1 K/min, 500 °C, 1 h, 










1 K/min, 500 °C, 1 h, 










1 K/min, 500 °C, 1 h, 












1 K/min, 500 °C, 1 h, 










1 K/min, 500 °C, 1 h, 







1 K/min, 500 °C, 1 h, 
5 K/min, 1050 °C, 2 h 
7 XRD-Analyse 3.6 
63,5 96,4 
1 K/min, 500 °C, 1 h, 
5 K/min, 1100 °C, 2 h 
10…20 XRD-Analyse 3.6 
69,5 91,9 
1 K/min, 500 °C, 1 h, 
5 K/min, 1100 °C, 2 h 
10…20 XRD-Analyse 3.6 
65,2 94,9 
1 K/min, 500 °C, 1 h, 
5 K/min, 1050 °C, 2 h 
7 
therm. Alterung: 





1 K/min, 500 °C, 1 h, 
5 K/min, 1050 °C, 2 h 
7 
therm. Alterung: 
1100 °C, 24 h 














B-BSCF-507 A Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ 1,9 17,5 x 6 x 1 mm
3
 
B-BSCF-507 B Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ 1,9 17,5 x 6 x 1 mm
3
 
B-BSCF:10Y-508 A (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ 2,0 17,5 x 6 x 1 mm
3 
B-BSCF:10Y-508 B (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ 2,0 17,5 x 6 x 1 mm
3
 
B-BSCF:10Y-535 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ 2,0 17,5 x 6 x 1 mm
3
 
B-BSCF:10Y-550 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ 2,0 Ø 16,8 x 1,0 mm
2
 
B-BSCF:10Y-560 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ 2,0 Ø 12 x 0,9 mm
2
 
B-BSCF:10Y-567 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ 2,0 Ø 12 x 1,0 mm
2
 
B-BSCF:10Y-577 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ 2,0 




B-BSCF-583 Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ 1,9 




B-BSCF:1Y-595 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,99Y0,01O3-δ 2,1 




B-BSCF:3Y-601 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,97Y0,03O3-δ 2,0 


















1 K/min, 500 °C, 1 h, 








1 K/min, 500 °C, 1 h, 







1 K/min, 500 °C, 1 h, 
5 K/min, 1150 °C, 2 h 
10…20 
therm. Alterung: 





1 K/min, 500 °C, 1 h, 
5 K/min, 1150 °C, 2 h 
10…20 
therm. Alterung: 
1100 °C, 24 h, 





1 K/min, 500 °C, 1 h, 









1 K/min, 500 °C, 1 h, 










1 K/min, 500 °C, 1 h, 
5 K/min, 1150 °C, 2 h 
10…20 XRD-Analyse 3,6 
60,3 94,3 
1 K/min, 500 °C, 1 h, 




Bruch und OF 
D.2 
62,3 92,5 
1 K/min, 500 °C, 1 h, 









1 K/min, 500 °C, 1 h, 









1 K/min, 500 °C, 1 h, 










1 K/min, 500 °C, 1 h, 




















B-BSCF:1Y-606 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,99Y0,01O3-δ 2,1 Ø 13 x 0,8 mm
2
 
B-BSCF:1Y-608 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,99Y0,01O3-δ 2,1 Ø 13 x 0,9 mm
2
 
B-BSCF:3Y-614 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,97Y0,03O3-δ 2,0 




B-BSCF:10Y-627 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ 2,0 




B-BSCF:10Y-634 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ 2,0 Ø 12,7 x 1,0 mm
2
 
B-BSCF-638 Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ 2,0 




B-BSCF-640 Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ 2,0 




B-BSCF-649 Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ 2,0 




B-BSCF:1Y-653 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,99Y0,01O3-δ 2,1 




B-BSCF:1Y-654 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,99Y0,01O3-δ 2,1 




B-BSCF:10Y-665 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ 2,0 




B-BSCF:3Y-685 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,97Y0,03O3-δ 2,0 



















1 K/min, 500 °C, 1 h, 




Bruch und OF 
D.4 
63,2 94,0 
1 K/min, 500 °C, 1 h, 




Bruch und OF 
D.3 
61,5 95,5 
1 K/min, 500 °C, 1 h, 





0,215 → 0,316 bar 
4.68 
- 95,5 
1 K/min, 500 °C, 1 h, 











1 K/min, 500 °C, 1 h, 




800 °C, 35 h, 








1 K/min, 500 °C, 1 h, 










1 K/min, 500 °C, 1 h, 









1 K/min, 500 °C, 1 h, 









1 K/min, 500 °C, 1 h, 





0,215 → 0,316 bar 
4.68 
- 94,4 
1 K/min, 500 °C, 1 h, 








1 K/min, 500 °C, 1 h, 








1 K/min, 500 °C, 1 h, 



















B-BSCF:10Y-704 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ 2,0 Ø 16,8 x 1,0 mm
2
 
B-BSCF:10Y-706 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ 2,0 Ø 16,6 x 1,0 mm
2
 
B-BSCF-719 Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ 1,9 Ø 17,0 x 0,9 mm
2 
B-BSCF-720 Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ 1,9 Ø 16,9 x 0,9 mm
2 
B-BSCF-722 Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ 1,9 Ø 16,9 x 1,0 mm
2 
B-BSCF-725 Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ 2,0 Ø 13,1 x 1,3 mm
2 
B-BSCF-726 Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ 2,0 Ø 13,1 x 1,3 mm
2 

















1 K/min, 500 °C, 1 h, 
5 K/min, 1150 °C, 2 h 
10…20 
therm. Alterung: 
1000 °C, 24 h, 
800 °C, 1060 h, 
Au-Dichtung, 
JO2f(t): 
800 °C, ~930 h, 
REM-Analyse an 







1 K/min, 500 °C, 1 h, 
5 K/min, 1150 °C, 2 h 
10…20 
therm. Alterung: 
1000 °C, 24 h, 
800 °C, 1060 h, 
REM-Analyse an 
pol. Bruch und OF 
 
4.48 c) d), 
4.49 b) 
- 97,2 
1 K/min, 500 °C, 1 h, 










1 K/min, 500 °C, 1 h, 
5 K/min, 1050 °C, 2 h 
7 
therm. Alterung: 
1000 °C, 24 h, 
800 °C, 1060 h, 
Au-Dichtung, 
JO2f(t): 
800 °C, ~600 h, 
REM-Analyse an 






1 K/min, 500 °C, 1 h, 
5 K/min, 1050 °C, 2 h 
7 
therm. Alterung: 
1000 °C, 24 h, 
800 °C, 1060 h, 
REM-Analyse an 
pol. Bruch und OF 
 
4.48 a) b), 
4.49 a) 
64,0 95,3 
1 K/min, 500 °C, 1 h, 
5 K/min, 1050 °C, 2 h 
7 
therm. Alterung: 
1000 °C, 24 h, 





1 K/min, 500 °C, 1 h, 
5 K/min, 1050 °C, 2 h 
7 
therm. Alterung: 






1 K/min, 500 °C, 1 h, 
5 K/min, 1050 °C, 2 h 
7 
therm. Alterung: 
1000 °C, 24 h, 

















B-BSCF-728 Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ 2,0 Ø 13,0 x 1,4 mm
2
 
B-BSCF-735 Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ 2,0 Ø 13,0 x 1,4 mm
2
 
B-BSCF-737 Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ 2,0 Ø 12,9 x 1,4 mm
2
 
B-BSCF-739 Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ 2,2 Ø 17,3 x 1,0 mm
2 
B-BSCF-740 Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ 2,2 Ø 17,3 x 1,0 mm
2 

















1 K/min, 500 °C, 1 h, 
5 K/min, 1050 °C, 2 h 
7 
therm. Alterung: 
1000 °C, 24 h, 






1 K/min, 500 °C, 1 h, 
5 K/min, 1050 °C, 2 h 
7 
HT-XRD-Analyse: 
in situ, RT, 
750 °C, 35 h, 




1 K/min, 500 °C, 1 h, 
5 K/min, 1050 °C, 2 h 
7 
HT-XRD-Analyse: 
in situ, RT, 
750 °C, 35 h, 
10 % CO2 in synth. 
Luft, 
REM/EDX-Analyse 








1 K/min, 500 °C, 1 h, 
5 K/min, 1050 °C, 2 h 
7 
Temperung: 






1 K/min, 500 °C, 1 h, 
5 K/min, 1050 °C, 2 h 
7 
Temperung: 
3 K/min, 1000 °C, 
3LSC-Beschichtung, 
therm. Alterung: 





1 K/min, 500 °C, 1 h, 
5 K/min, 1050 °C, 2 h 
7 
Temperung: 
3 K/min, 1000 °C, 
3LSC-Beschichtung, 
therm. Alterung: 


















B-BSCF-742 Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ 2,2 Ø 17,3 x 1,0 mm
2 
B-BSCF:10Y-744 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ 2,0 Ø 17,3 x 1,0 mm
2
 
B-BSCF:10Y-745 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ 2,0 Ø 17,3 x 1,0 mm
2 
B-BSCF:10Y-746 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ 2,0 Ø 17,3 x 1,0 mm
2 
B-BSCF:10Y-747 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ 2,0 Ø 17,3 x 1,0 mm
2 
B-BSCF:10Y-769 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ 2,0 Ø 12,7 x 1,1 mm
2
 
B-BSCF:10Ti-773 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Ti0,10O3-δ 2,0 
17,8 x 6,1 x 1,6 
mm
3 













1 K/min, 500 °C, 1 h, 
5 K/min, 1050 °C, 2 h 
7 
Temperung: 
3 K/min, 1000 °C, 
3LSC-Beschichtung, 
therm. Alterung: 





1 K/min, 500 °C, 1 h, 
5 K/min, 1150 °C, 2 h 
10…20 
Temperung: 
3 K/min, 1000 °C, 
3LSC-Beschichtung, 
therm. Alterung: 





1 K/min, 500 °C, 1 h, 
5 K/min, 1150 °C, 2 h 
10…20 
Temperung: 






1 K/min, 500 °C, 1 h, 
5 K/min, 1150 °C, 2 h 
10…20 
Temperung: 
3 K/min, 1000 °C, 
3LSC-Beschichtung, 
therm. Alterung: 





1 K/min, 500 °C, 1 h, 
5 K/min, 1150 °C, 2 h 
10…20 
Temperung: 
3 K/min, 1000 °C, 
3LSC-Beschichtung, 
therm. Alterung: 





1 K/min, 500 °C, 1 h, 
5 K/min, 1150 °C, 2 h 
10…20 
HT-XRD-Analyse: 
in situ, RT, 
750 °C, 35 h, 




1 K/min, 500 °C, 1 h, 
















B-BSCF:10Ti-774 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Ti0,10O3-δ 2,0 
17,7 x 6,2 x 1,5 
mm
3 
B-BSCF:10Ti-775 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Ti0,10O3-δ 2,0 




B-BSCF:10Nb-778 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Nb0,10O3-δ 2,0 




B-BSCF:10Nb-779 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Nb0,10O3-δ 2,0 




B-BSCF:10Nb-780 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Nb0,10O3-δ 2,0 




B-BSCF:10Ti-810 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Ti0,10O3-δ 2,0 
17,4 x 6,0 x 1,7 
mm
3 
B-BSCF:10Nb-811 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Nb0,10O3-δ 2,0 
17,5 x 6,0 x 1,7 
mm
3 
B-BSCF:10Nb-822 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Nb0,10O3-δ 2,0 
17,6 x 6,0 x 0,9 
mm
3 
B-BSCF:10Ti-823 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Ti0,10O3-δ 2,0 
17,7 x 6,2 x 1,0 
mm
3 
B-BSCF:10Ti-825 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Ti0,10O3-δ 2,0 




B-BSCF:10Nb-827 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Nb0,10O3-δ 2,0 




B-BSCF:10Ti-830 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Ti0,10O3-δ 2,5 Ø 5,3 x 4,2 mm
2 
B-BSCF:10Nb-833 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Nb0,10O3-δ 2,3 Ø 5,3 x 4,1 mm
2 
B-BSCF-837 Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ 2,1 Ø 5,3 x 4,3 mm
2
 
B-BSCF:10Ti-851 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Ti0,10O3-δ 2,0 


















1 K/min, 500 °C, 1 h, 







1 K/min, 500 °C, 1 h, 







1 K/min, 500 °C, 1 h, 







1 K/min, 500 °C, 1 h, 







1 K/min, 500 °C, 1 h, 







1 K/min, 500 °C, 1 h, 







1 K/min, 500 °C, 1 h, 







1 K/min, 500 °C, 1 h, 










1 K/min, 500 °C, 1 h, 










1 K/min, 500 °C, 1 h, 








1 K/min, 500 °C, 1 h, 







65,5 98,0 5 K/min, 1100 °C, 2 h - Dilatometer 4.4 
66,0 98,5 5 K/min, 1125 °C, 2 h - Dilatometer 4.6 
64,1 94,7 5 K/min, 1050 °C, 2 h - Dilatometer 3.10 
64,1 93,4 
1 K/min, 500 °C, 1 h, 




900 °C, 100 h, 















B-BSCF:10Nb-856 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Nb0,10O3-δ 2,0 




B-BSCF:10Nb-866 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Nb0,10O3-δ 2,0 Ø 13,0 x 0,7 mm
2 
B-BSCF:10Nb-867 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Nb0,10O3-δ 2,0 Ø 13,0 x 0,6 mm
2 
B-BSCF:10Y-871 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ 2,0 Ø 16,8 x 1,0 mm
2
 
B-BSCF:1Ti-872 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,99Ti0,01O3-δ 2,7 ~ 17,5 x 6 x 2 mm
3 
B-BSCF:1Ti-874 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,99Ti0,01O3-δ 2,7 ~ 17,5 x 6 x 2 mm
3 
B-BSCF:1Ti-875 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,99Ti0,01O3-δ 2,7 ~ 17,5 x 6 x 2 mm
3 
B-BSCF:3Ti-876 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,97Ti0,03O3-δ 2,7 ~ 17,5 x 6 x 2 mm
3 
B-BSCF:3Ti-878 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,97Ti0,03O3-δ 2,7 ~ 17,5 x 6 x 2 mm
3 
B-BSCF:3Ti-879 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,97Ti0,03O3-δ 2,7 ~ 17,5 x 6 x 2 mm
3 
B-BSCF:1Nb-880 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,99Nb0,01O3-δ 2,7 ~ 17,5 x 6 x 2 mm
3 


















1 K/min, 500 °C, 1 h, 




900 °C, 100 h, 
800 °C, 860 h, 





1 K/min, 500 °C, 1 h, 
5 K/min, 1125 °C, 2 h 
3…6 
HT-XRD-Analyse: 
in situ, RT, 
800 °C, 35 h, 
10 % CO2 in synth. 
Luft, 
REM-Analyse an 




1 K/min, 500 °C, 1 h, 
5 K/min, 1125 °C, 2 h 
3…6 
HT-XRD-Analyse: 
in situ, RT, 
800 °C, 35 h, 





1 K/min, 500 °C, 1 h, 







1 K/min, 500 °C, 1 h, 







1 K/min, 500 °C, 1 h, 







1 K/min, 500 °C, 1 h, 







1 K/min, 500 °C, 1 h, 









1 K/min, 500 °C, 1 h, 







1 K/min, 500 °C, 1 h, 







1 K/min, 500 °C, 1 h, 







1 K/min, 500 °C, 1 h, 


















B-BSCF:1Nb-883 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,99Nb0,01O3-δ 2,7 ~ 17,5 x 6 x 2 mm
3
 
B-BSCF:1Ti-884 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,99Ti0,01O3-δ 2,7 ~ 17,5 x 6 x 2 mm
3
 
B-BSCF:3Ti-885 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,97Ti0,03O3-δ 2,7 ~ 17,5 x 6 x 2 mm
3 
B-BSCF:1Nb-886 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,99Nb0,01O3-δ 2,7 ~ 17,5 x 6 x 2 mm
3 
B-BSCF:3Ti-887 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,97Ti0,03O3-δ 2,7 




B-BSCF:3Ti-889 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,97Ti0,03O3-δ 2,7 




B-BSCF:1Ti-893 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,99Ti0,01O3-δ 2,7 




B-BSCF:1Ti-895 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,99Ti0,01O3-δ 2,7 




B-BSCF:1Nb-918 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,99Nb0,01O3-δ 2,7 
17,4 x 6,1 x 1,0 
mm
3 
B-BSCF:1Nb-922 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,99Nb0,01O3-δ 2,7 
17,4 x 6,1 x 1,0 
mm
3 
B-BSCF:3Nb-931 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,97Nb0,03O3-δ 2,7 ~ 17,5 x 6 x 2 mm
3 
B-BSCF:3Nb-933 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,97Nb0,03O3-δ 2,7 ~ 17,5 x 6 x 2 mm
3 

















1 K/min, 500 °C, 1 h, 







1 K/min, 500 °C, 1 h, 







1 K/min, 500 °C, 1 h, 







1 K/min, 500 °C, 1 h, 









1 K/min, 500 °C, 1 h, 









1 K/min, 500 °C, 1 h, 




900 °C, 100 h, 






1 K/min, 500 °C, 1 h, 









1 K/min, 500 °C, 1 h, 




900 °C, 100 h, 
800 °C, 760 h 
4.39 
63,0 97,0 
1 K/min, 500 °C, 1 h, 







1 K/min, 500 °C, 1 h, 




900 °C, 100 h, 
800 °C, 860 h, 






1 K/min, 500 °C, 1 h, 







1 K/min, 500 °C, 1 h, 







1 K/min, 500 °C, 1 h, 



















B-BSCF:3Nb-935 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,97Nb0,03O3-δ 2,7 ~ 17,5 x 6 x 2 mm
3
 
B-BSCF:10Ti-936 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Ti0,10O3-δ 2,0 Ø 13,3 x 1,0 mm
2
 
B-BSCF:10Ti-937 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Ti0,10O3-δ 2,0 Ø 13,3 x 1,0 mm
2
 
B-BSCF:3Nb-959 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,97Nb0,03O3-δ 2,7 




B-BSCF:3Nb-963 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,97Nb0,03O3-δ 2,7 




B-BSCF:1Ti-971 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,99Ti0,01O3-δ 2,7 Ø 17,0 x 1,0 mm
2 
B-BSCF:3Ti-974 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,97Ti0,03O3-δ 2,7 Ø 17,0 x 1,0 mm
2 
B-BSCF:10Ti-977 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Ti0,10O3-δ 2,0 Ø 17,0 x 1,0 mm
2 
B-BSCF:1Nb-979 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,99Nb0,01O3-δ 2,7 Ø 17,0 x 1,0 mm
2 
B-BSCF:3Nb-982 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,97Nb0,03O3-δ 2,7 Ø 17,0 x 1,0 mm
2 



















1 K/min, 500 °C, 1 h, 







1 K/min, 500 °C, 1 h, 
5 K/min, 1125 °C, 2 h 
5…10 
HT-XRD-Analyse: 
in situ, RT, 
800 °C, 35 h, 
10 % CO2 in synth. 
Luft, 






1 K/min, 500 °C, 1 h, 
5 K/min, 1125 °C, 2 h 
5…10 
HT-XRD-Analyse: 
in situ, RT, 
800 °C, 35 h, 
10 % CO2 in synth. 
Luft, 
REM-Analyse an 




1 K/min, 500 °C, 1 h, 







1 K/min, 500 °C, 1 h, 




900 °C, 100 h, 
800 °C, 860 h, 




1 K/min, 500 °C, 1 h, 







1 K/min, 500 °C, 1 h, 










1 K/min, 500 °C, 1 h, 










1 K/min, 500 °C, 1 h, 









1 K/min, 500 °C, 1 h, 







1 K/min, 500 °C, 1 h, 
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F.3  Beschichtete Keramiken 
Die in dieser Arbeit verwendeten kalzinierten LSC-Dünnschichtproben (vgl. Kapitel 4.4.4 
und Anhang D und E) auf dotiertem und undotiertem BSCF-Substrat sind auf den folgenden 
Seiten aufgelistet. Zu beachten ist die doppelseitige Auflistung. 
Bei dem Beschichtungssol handelt es sich bei allen Proben um La0,6Sr0,4CoO3-δ (LSC) mit 
einem Gewichtsanteil von 10 %, gelöst in Propionsäure (C2H5COOH).  
Die Beschichtung der Substrate wurde im Reinraum für die schleuderbeschichteten Proben 
durchgeführt, die tauchbeschichteten Proben wurden unter einem Abzug (Chemielabor) 
präpariert. 
Die Trocknung des Sols nach dem (jeweiligen) Beschichtungsvorgang wurde bei allen Proben 
identisch durchgeführt:  1. Trocknung bei RT in Umgebungsluft für 5 min,  
     2. Trocknung im Trockenschrank bei 170 °C in Umgebungsluft  
         für 5 min 
 
Das Kalzinieren der LSC-Schicht erfolgte in Umgebungsluft durch Aufheizen mit 3 K/min 











Zusammensetzung Substrat Beschichtungsverfahren 
B-BSCF/LSC-382 Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ Tauchbeschichtung 
B-BSCF/LSC-421 Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ Tauchbeschichtung 
B-BSCF/LSC-440 Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ Tauchbeschichtung 
B-BSCF:10Y/LSC-567 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ Schleuderbeschichtung 
B-BSCF:1Y/LSC-606 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,99Y0,01O3-δ Schleuderbeschichtung 
B-BSCF:1Y/LSC-608 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,99Y0,01O3-δ Schleuderbeschichtung 
B-BSCF/LSC-739 Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ Schleuderbeschichtung 
B-BSCF/LSC-740 Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ Schleuderbeschichtung 
B-BSCF/LSC-741 Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ Schleuderbeschichtung 
B-BSCF/LSC-742 Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ Schleuderbeschichtung 
  







Eintauchgeschwindigkeit:  110 mm/min 
Verweildauer:   10 s 
Geschwindigkeit hoch:  40 mm/min 



























Solmenge:   von Hand aufgetragen 
Geschwindigkeit:   2000 rpm 
Beschleunigung: 200 rpm / s 
Zeit:    20 s 
Beschichtung:  1 
500 
REM-Analyse an 
Bruch und OF 
D.2 
Solmenge:   9 µl 
Geschwindigkeit:   2000 rpm 
Beschleunigung: 800 rpm / s 
Zeit:    30 s 
Beschichtung:  2 
130…150 
REM-Analyse an 
Bruch und OF 
D.4 
Solmenge:   9 µl 
Geschwindigkeit:   2000 rpm 
Beschleunigung: 200 rpm / s 
Zeit:    30 s 
Beschichtung:  1 
100 
REM-Analyse an 
Bruch und OF 
D.3 
Solmenge:  15 µl 
Geschwindigkeit:   2000 rpm 
Beschleunigung: 800 rpm / s 
Zeit:    30 s 






























Zusammensetzung Substrat Beschichtungsverfahren 
B-BSCF:10Y/LSC-744 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ Schleuderbeschichtung 
B-BSCF:10Y/LSC-745 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ Schleuderbeschichtung 
B-BSCF:10Y/LSC-746 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ Schleuderbeschichtung 
B-BSCF:10Y/LSC-747 (Ba0,5Sr0,5)(Co0,8Fe0,2)0,90Y0,10O3-δ Schleuderbeschichtung 
 
  







Solmenge:  15 µl 
Geschwindigkeit:   2000 rpm 
Beschleunigung: 800 rpm / s 
Zeit:    30 s 
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LF1  Leitfähigkeitsmessstand 1 
LF3   Leitfähigkeitsmessstand 3 (Langzeitmessstand) 
LSC  Lanthan-Strontium-Cobaltat (La0,6Sr0,4CoO3-δ) 
MIEC  Mischleiter (mixed ionic electronic conductor) 
OTM  Sauerstofftransportmembran (oxygen transport membrane) 
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Der Bedarf an reinem Sauerstoff besteht für eine Vielzahl von industriellen Pro-
zessen. Ein etabliertes Verfahren zur Bereitstellung von reinem Sauerstoff ist 
die kryogene Luftzerlegung, die jedoch sehr energieaufwändig ist. Der Einsatz 
von keramischen Hochtemperatur-Membranen bietet hier eine effiziente Alter- 
native. Äußerst vielversprechende Membranmaterialien sind mischleitende 
Perowskite. Speziell Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ (BSCF) zeichnet sich durch seine exzel- 
lente Sauerstoffpermeation aus. Im anwendungsrelevanten Temperaturbereich 
(700 °C ≤ T ≤ 900 °C) treten jedoch Instabilitäten in den elektrischen Eigenschaf-
ten und im Sauerstofftransport auf, welche auf diverse strukturelle Änderungen 
im idealerweise kubischen Kristallgitter zurückzuführen sind. Durch geschickte 
Dotierung des BSCF-Materialsystems mit den Elementen Y, Ti und Nb soll die 
Stabilität der kubischen Gitterstruktur gewährleistet werden. Welche Auswirkun-
gen diese Substitutionen auf die elektrochemischen Eigenschaften der mischlei-
tenden Hochtemperatur-Membranen haben und ob sich die Leistungsfähigkeit 
einer stabilisierten Membran zusätzlich durch eine nanoporöse Funktionsschicht 
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